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1 Einleitung 
Hochbelastete Stahlbauteile durchlaufen in der Regel eine Fertigungskette, bestehend 
aus Konstruktion, Urformung, Weichbearbeitung, Wärmebehandlung und 
Hartfeinbearbeitung sowie eventuellen weiteren Nachbearbeitungsschritten, bevor sie 
schlussendlich verbaut werden. Ein Eingriff an einer Stelle der Prozesskette wirkt sich 
stets auf die Bauteillebensdauer im Betrieb aus und sollte daher zuvor eingehend 
untersucht werden. 
Ein Großteil der heutzutage beispielsweise im Getriebebau eingesetzten 
Komponenten, wie Zahnräder oder Lagerkomponenten, wird in einem zumeist 
thermochemischen Wärmebehandlungsprozess auf die Beanspruchung im Betrieb 
eingestellt. Das dabei erzeugte, üblicherweise hauptsächlich martensitische Gefüge 
wurde in den vergangenen Jahrzehnten nur noch innerhalb vergleichsweise eng 
gesteckter Grenzen vor allem hinsichtlich gesteigerter Bauteilverlässlichkeit und 
Kostenreduktion optimiert. 
Neben dem heute praxisüblichen Gasaufkohlen hat der Prozess des 
Niederdruckaufkohlens mit anschließender Hochdruckgasabschreckung verstärkt 
Einzug in die Praxis gefunden. Gründe hierfür sind unter anderem die gleichmäßigere 
Aufkohlung komplexer Bauteilgeometrien und der deutlich verminderte Aufwand in den 
der Wärmebehandlung nachgeschalteten Bearbeitungsschritten Bauteilreinigung und 
Hartfeinbearbeitung. Gründe hierfür sind eine verminderte Verzugsproblematik sowie 
die Tatsache, dass keine Rückstände von Abschreckmedien an den Bauteilen 
zurückbleiben. 
Aus Gründen steigender Ressourcenknappheit sowie zunehmender Limitierungen 
hinsichtlich Baugröße beziehungsweise Bauteilgewicht geht der Trend in der jüngeren 
Vergangenheit jedoch vermehrt in Richtung gesteigerter Tragfähigkeiten 
beziehungsweise höherer Leistungsdichten. Neben der Verwendung kostspieliger 
hochlegierter und/oder hochreiner Werkstoffkonzepte ist die Erforschung neuartiger 
Randschichtzusammensetzungen durch zumeist thermochemische 
Wärmebehandlungsprozesse in den Fokus gerückt. Vor einer eventuellen Übernahme 
dieser neuen Randschichtkonzepte in die industrielle Praxis ist jedoch noch eine Reihe 
von Untersuchungen zur besseren Beurteilung und zum genaueren Verständnis der 
werkstofftechnischen Grundlagen und Zusammenhänge notwendig, um eventuelle 
Potentiale, aber auch Risiken abschätzen und bewerten zu können und damit 
eventuell längerfristig eine Übernahme in die Normung zu ermöglichen. 
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2 Zielsetzung 
Der Trend, die Tragfähigkeit durch die Entwicklung neuer thermochemischer 
Behandlungskonzepte zu erhöhen, wird in der vorliegenden Arbeit aufgegriffen und für 
die heutzutage in Deutschland üblichen Einsatzstähle 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5, 
welche zum Beispiel im Getriebebau und der Lagerindustrie Anwendung finden, 
anhand einer Vielzahl von Wärmebehandlungsvarianten außerhalb der gültigen 
Wärmebehandlungs- und Bauteil-Normen umfassend untersucht. 
Die heute praxisübliche aufgekohlte Referenzvariante, entsprechend der gültigen 
Normung, wird mit aufgekohlten beziehungsweise carbonitrierten Varianten mit 
gesteigertem Restaustenitgehalt verglichen. Neben der Steigerung des Gehalts an 
Restaustenit auf 50 Vol.-% beziehungsweise 70 Vol.-% in der Randschicht über 
verschiedene thermochemische Wärmebehandlungsverfahren soll darüber hinaus der 
Einfluss der Anlasstemperatur im Bereich von 150 - 280 °C sowie von fein verteilten 
Ausscheidungen im Gefüge auf das Bauteilverhalten tiefergehend betrachtet werden. 
Hierbei werden durch die Erprobung der Wärmebehandlungsvarianten in 
technologischen Versuchen umfangreiche Erkenntnisse über die Potentiale, 
hinsichtlich der Festigkeitseigenschaften der Randschichten an Modellproben 
(Umlaufbiegung, 4-Punkt-Biegung, Zwei-Scheiben-Prüfung) sowie zur Schleifbarkeit, 
ermittelt. Durch ergänzende Untersuchungen zur thermischen als auch mechanischen 
Restaustenitstabilität beziehungsweise -umwandlung und eine umfassende 
Charakterisierung der Randschichten mit klassischen sowie modernen 
Analysemethoden vor und nach der Beanspruchung sollen diese 
Prüfstandsergebnisse mit den einzelnen Gefügebestandteilen und 
Wärmebehandlungsschritten korreliert werden. 
Zusammenfassend soll die vorliegende Arbeit durch das aufgezeigte Vorgehen eine 
Beurteilung der durch thermochemische Prozesse eingestellten Randschichtgefüge 
hinsichtlich der Restaustenitstabilität sowie der damit verknüpften 
Festigkeitspotentiale ermöglichen und das Verständnis über den Einfluss einzelner 
bewusst oder unbewusst erzeugter Gefügekomponenten für verschiedene 
Beanspruchungsarten erweitern und verbessern. 
Als wichtige Teilziele können daher folgende Punkte formuliert werden: 
x Detaillierte Charakterisierung und Beschreibung der heute noch unüblichen 
Randschichtgefüge  
x Erprobung und Vergleich von neuartig wärmebehandelten Modellproben mit 
dem Standard zum Aufzeigen des Potentials der neuen 
Wärmebehandlungsvarianten 
x Grundlagennahe Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten sowie zur 
Restaustenitstabilität der neuen Verfahrensvarianten 
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3 Kenntnisstand 
3.1 Wärmebehandlung 
Nachfolgend werden ausgewählte Teile aus Normen zur Wärmebehandlung (WB), 
welche für die vorliegende Arbeit von Relevanz sind, in kurzer Form vorgestellt. 
Darüber hinaus werden weitere bekannte und thematisch relevante Ergebnisse und 
Phänomene aus den Gebieten der Wärmebehandlung und Werkstofftechnik 
aufgeführt. 
3.1.1 Verfahren der Wärmebehandlung 
Der erste Teil der DIN 17022 „Wärmebehandlung von Eisenwerkstoffen - Verfahren 
der Wärmebehandlung“ beschäftigt sich mit dem Härten, Bainitisieren, Anlassen und 
Vergüten von Bauteilen [DIN17022-1]. 
Das Ziel des Härtens, welches sich aus dem Austenitisieren und anschließendem 
Abschrecken mit geeigneter Geschwindigkeit zusammensetzt, ist es, eine hohe Härte 
zu erzielen. Als Austenitisieren wird das Erwärmen und Halten des Werkstücks auf 
einer entsprechend der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs sowie des 
Ausgangsgefüges ermittelten Ac1-Temperatur bezeichnet. Darüber hinaus ist die 
Geometrie und Baugröße des zu behandelnden Bauteils zu berücksichtigen, weshalb 
oftmals ein stufenweises Aufheizen mit Haltestufen zum Durchwärmen ratsam ist. 
Üblicherweise ist ein Halten von 30 Minuten nach vollständiger Austenitisierung des 
Bauteils ohne Auflösung aller enthaltenen Carbide anzustreben. Die notwendige 
Abschreckgeschwindigkeit ist ebenfalls von der chemischen Zusammensetzung des 
zu härtenden Werkstoffs abhängig. Je nach angestrebten Eigenschaften kann die 
Abschreckung in verschiedenen Geschwindigkeiten durchgeführt werden, wobei das 
jeweilige Zeit-Temperatur-Umwandlung-Diagramm (ZTU) als Hilfestellung zur 
Bestimmung der notwendigen Zeit-Temperatur-Verläufe dient. Es ist bekannt, dass für 
Werkstoffe mit erhöhtem Kohlenstoffgehalt oder bei sehr schneller Abschreckung 
keine vollständige Martensitbildung erfolgt, sondern Anteile von Restaustenit (RA) 
verbleiben. 
Gehärtete Bauteile werden zum Erhöhen der Zähigkeit zumeist angelassen. Die 
hierbei gewählte Anlasstemperatur ist von der vorliegenden Chemie sowie den 
gewünschten Eigenschaften wie beispielsweise der Härte oder Zähigkeit abhängig. 
Weiterhin wird eine Abnahme des Restaustenitgehalts (Umwandlung zu Martensit 
oder Bainit), der Eigenspannungen sowie der Rissgefahr genannt. Während des 
Anlassens kommt es außerdem zur Ausscheidungsbildung und je nach Durchführung 
zu einer unerwünschten Randoxidation. Darüber hinaus wird eine Änderung der 
Bauteilmaße beziehungsweise -form (Verzug) durch den Anlassprozess beschrieben. 
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Vor dem zuvor beschriebenen Prozess des Härtens oder dem Bainitisieren ist es 
notwendig, die Bauteile zu reinigen, um Rückstände von Kühlschmierstoffen, Härteöl, 
Korrosionsschutz sowie andere Verschmutzungen zu entfernen. 
Ein weiterer Aspekt, welcher in Teil 1 der angegebenen Norm behandelt wird ist das 
Tiefkühlen (TK). Zumeist wird die Tieftemperaturbehandlung zur Umwandlung von 
Restaustenitanteilen durchgeführt, was jedoch eine gesteigerte Sprödigkeit nach sich 
zieht. Unter der heute weit verbreiteten Annahme negativer 
Eigenschaftsbeeinflussung durch Restaustenit ist ein zeitnahes Tiefkühlen nach dem 
Anlassprozess anzustreben, um eine mögliche Stabilisierung des Restaustenits zu 
verhindern. 
3.1.2 Einsatzhärten 
Der mit dem Stichwort „Einsatzhärten“ [DIN17022-3] versehene dritte Teil der zuvor 
bereits genannten DIN 17022 ist für diese Arbeit von zentraler Bedeutung und 
beschäftigt sich hauptsächlich mit den thermochemischen Prozessen des Aufkohlens 
beziehungsweise Carbonitrierens (mit anschließendem Härten und eventuellem 
Tiefkühlen). Übergeordnetes Ziel des Einsatzhärtens ist die Erzeugung einer harten 
und verschleißbeständigen Bauteilrandschicht bei einem zeitgleich duktilen 
Kernmaterial. 
Nach der Vorbereitung des Werkstücks (Reinigung und eventuelle Einstellung eines 
bestimmten Ausgangsgefüges) können Bereiche des Werkstücks mit einer 
Härteschutzpaste abgedeckt werden. Hierdurch kann eine ungewollte Eindiffusion von 
Elementen (Kohlenstoff und Stickstoff) verhindert beziehungsweise limitiert werden. 
Anschließend werden die Bauteile chargiert, wobei auf eine gute Zugänglichkeit der 
einzubringenden Elemente zu achten ist. 
Nach dem Aufheizen und Austenitisieren, welches prinzipiell analog zu Kapitel 3.1.1 
erfolgt, folgt der eigentliche Prozess des Aufkohlens beziehungsweise Carbonitrierens. 
Das Aufkohlen im Gas erfolgt üblicherweise im Temperaturbereich von 880 - 1050 °C 
(vorzugweise 900 - 950 °C) mit Methanol-Stickstoff sowie Propan und dient der 
Einstellung eines zum Anwendungsfall passenden Kohlenstoffprofils. Die Ausbildung 
dieses zum Bauteilinneren hin abfallenden Profils ist abhängig von der Wahl des C-
Pegels und der vorherrschenden Kohlenstoffübergangszahl. Darüber hinaus spielt die 
Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs sowie die Prozesstemperatur und -dauer 
eine große Rolle. Eine wichtige Zielgröße ist neben dem Kohlenstoffgehalt am Rand 
des Bauteils auch die Aufkohlungstiefe, welche oftmals als Richtwert für die 
Einsatzhärtungstiefe (CHD) nach dem Abschrecken dient. Als Aufkohlungstiefe wird 
die Bauteiltiefe bezeichnet, in welcher ein vom Legierungssystem abhängiger 
Grenzkohlenstoffgehalt nach dem Aufkohlungsprozess vorliegt. 
Neben dem Aufkohlen in gasförmigen Medien kann die Aufkohlung auch in festen 
Mitteln oder Salzbädern erfolgen. Aufgrund der Tatsache, dass die Aufkohlung in der 
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vorliegenden Arbeit lediglich in Gasatmosphären durchgeführt wird, wird auf diese 
Verfahrensführungen jedoch nicht weiter eingegangen. 
Beim Gascarbonitrieren wird neben Kohlenstoff zusätzlich Stickstoff in die Randschicht 
eingebracht. Der Prozess wird aufgrund der besseren Aufstickung bei tieferen 
Temperaturen sowie der Verschiebung von Umwandlungspunkten bevorzugt im 
Temperaturbereich von 750 °C bis 930 °C durchgeführt. Hierbei ist zu beachten, dass 
im niedrigeren Temperaturbereich die verstärkte Aufstickung mit den daraus 
resultierenden Eigenschaften und bei höheren Prozesstemperaturen die 
Eigenschaftsverbesserung in Verbindung mit einer verbesserten Härtbarkeit im Fokus 
steht.  
Das Carbonitrieren wird unter Zugabe von Ammoniak durchgeführt, was mit 
Querreaktionen mit Kohlenstoffmonoxid (CO) der Aufkohlungsatmosphäre verbunden 
ist. 
Nach dem Einstellen des gewünschten Kohlenstoff- und Stickstoffprofils erfolgt das 
Härten je nach angestrebten Bauteileigenschaften auf verschiedene Art und Weise 
(Direkthärten, Einfachhärten, Doppelhärten). 
Das im Rahmen dieser Arbeit angewendete Direkthärten erfolgt entweder von 
Aufkohlungs- oder Carbonitriertemperatur, sofern nicht auf Härtetemperatur 
abgesenkt wird. Nachteile des Direkthärtens sind nach DIN 17022 das Risiko hoher 
Restaustenitgehalte und einer Kornvergrößerung. 
Nach dem Härten werden einsatzgehärtete Bauteile üblicherweise für eine Dauer von 
30 Minuten bis 120 Minuten im Temperaturbereich von 180 °C bis 250 °C angelassen. 
Der Prozess des Niederdruckcarbonitrierens (NDCN) wird in der heute gültigen 
Version der Norm noch nicht behandelt. 
3.1.3 Übliches Einsatzhärtungsgefüge 
Ergänzend zu DIN 17022 können im Bereich der Zahnrad-Normung weitere Hinweise 
auf ein heutzutage übliches Einsatzhärtungsgefüge gefunden werden. Diese werden 
nachfolgend kurz vorgestellt. 
Die DIN 3990 [DIN3990] aus dem Bereich der Zahnradnormung gibt einen maximalen 
Abfall der Härte am Bauteilrand von 30 HV (höchste Werkstoffqualität: ME) 
beziehungsweise 40 HV (mittlere Werkstoffqualität: MQ) als Grenze vor. Darüber 
hinaus ist entsprechend DIN 3990 und ISO 6336 [ISO6336] ein feinnadeliges 
martensitisches Gefüge an der Bauteilrandschicht zum Erreichen der Werkstoffqualität 
ME gefordert. ISO 6336 legt darüber hinaus einen maximalen Gehalt von 10 Vol.-% 
an Bainit in der Randschicht für die höchste Qualitätsstufe fest. Aus den 
amerikanischen Normen AGMA 2001 [ANSI/AGMA2001-C95] und AGMA 923 
[AGMA923-B05] kann darüber hinaus entnommen werden, dass für optimale 
Ergebnisse hinsichtlich der Zahnflanke (Spuren bis maximal 5 Vol.-%) 
beziehungsweise des Zahnfußes (5 Vol.-% bis 10 Vol.-%) geringe Anteile an oberem 
Bainit zulässig sind. 
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Während die DIN 3990 einen maximalen Restaustenitgehalt von 30 Vol.-% (Qualität 
MQ) beziehungsweise 20 Vol.-% (Qualität ME) vorgibt, sehen die anderen 
betrachteten Normen durchweg einen Maximalgehalt von 30 Vol.-% fein verteiltem 
Restaustenit in der Randschicht vor. 
Auch hinsichtlich des Ausscheidungszustands können den Zahnrad-Normen Hinweise 
zu den heute zumeist gewünschten Randschichtgefügen entnommen werden. 
Korngrenzen- beziehungsweise Knochencarbide, die bei 500-facher Vergrößerung 
sichtbar sind, sind laut DIN 3990 nicht erlaubt. Während für Werkstoffqualität MQ noch 
vereinzelte Ausscheidungen bis zu einer Größe von 20 μm akzeptabel sind, dürfen für 
die Werkstoffqualität ME nur noch feinverteilte Carbide vorliegen [ISO6336]. 
In den Normen ist darüber hinaus ein Bereich von 0,7 - 1,0 Ma.-% (Gesamt-
Legierungsgehalt bis 1,5 Ma.-% [ISO6336]) beziehungsweise 0,6 - 1,0 Ma.-% 
Kohlenstoff am Rand (Legierungsgehalt bis 2,5 Ma.-% [AGMA923-B05]) für das 
Einhalten der höchsten Qualitätsstufe festgelegt. 
Aus dem Gebiet der (thermochemischen) Wärmebehandlung von Wälzlagern liegen 
keine Vorgaben aus der Normung vor. Traditionell erfolgt die Einstellung hauptsächlich 
bainitischer oder martensitischer Gefüge mit geringen Anteilen an Restaustenit und 
bei der Wärmebehandlung nicht in Lösung gebrachten Carbidausscheidungen. Ein 
häufig verwendeter Werkstoff ist der Wälzlagerstahl 100Cr6. 
3.1.4 Anlassbehandlung 
Nach [Bargel2013] lassen sich für unlegierte sowie niedriglegierte Stähle im 
Allgemeinen drei Anlassstufen unterscheiden, in welchen folgende Vorgänge beim 
isothermen Halten auftreten: 
x Anlassstufe 1: Ausscheidung von feinstverteilten ε-Carbiden (Fe2C nach 
[Bargel2013]), was eine Relaxation des Gitters zur Folge hat. In dieser auch als 
„Entspannen“ bezeichneten Stufe im Temperaturbereich von 100 °C bis 200 °C 
wandelt der Martensit von einem tetragonalen in ein kubisches Gitter um, was 
lediglich zu einer geringen Abnahme der Härte führt. 
x Anlassstufe 2: Bei den für Anlassstufe 2 charakteristischen Temperaturen von 
200 °C bis 350 °C erhöht sich die Beweglichkeit der Kohlenstoffatome im 
Kristallgitter so sehr, dass fein verteilte Fe3C-Ausscheidungen gebildet werden. 
Während die Härte und Zugfestigkeit merklich abfällt, bewirken die feinen 
Ausscheidungen das Blockieren der Versetzungsbewegung und es kommt zur 
Erhöhung der Streckgrenze. Auch in eventuell vorhandenem Restaustenit 
kommt es zur Ausscheidung von Carbiden, was einen Abfall des gelösten 
Kohlenstoffgehalts und damit einen Anstieg der Ms- und Mf-Temperatur zur 
Folge hat. Je nach Temperatur und chemischer Zusammensetzung kann es 
auch zur bainitischen Umwandlung im Gefüge kommen. Es ist jedoch darauf zu 
achten, dass das Legierungskonzept sowie eventuell zusätzlich eingebrachte 
Elemente einen großen Einfluss auf die Restaustenitstabilität und damit auch 
die Umwandlungsvorgänge haben können. 
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x Anlassstufe 3: Im Temperaturbereich von 350 °C bis Ac1 kommt es zum 
Zusammenschluss der Carbide, was zu auch im Lichtmikroskop sichtbaren 
Ausscheidungen führt [Bargel2013]. Darüber hinaus zerfällt das Gefüge 
zunehmend in die Gleichgewichtsphasen [Ruge2013]. 
Teilweise wird der Bereich bis 80 °C als 0. Anlassstufe bezeichnet. In diesem 
Temperaturbereich kommt es zum Zusammenschluss von zuvor im Martensit gelösten 
Kohlenstoffatomen zu Clustern, was eine Verringerung der Verzerrungsenergie des 
Gitters zur Folge hat [Macherauch2014]. 
Die Grundlagen der Vorgänge beim Anlassprozess von einsatzgehärteten Proben 
wurden unter anderem auch von Speich [Speich1972] beschrieben. Neben der 
Umlagerung von Kohlenstoff, der Ausscheidung von Carbiden sowie der damit 
einhergehenden Entspannung des martensitischen Gefüges kommt es zur 
Umwandlung von Restaustenit. Neben den Stellgrößen Dauer und Temperatur kommt 
dem vorliegenden Legierungssystem inklusive der eindiffundierten Elemente eine 
große Bedeutung zu. 
Der Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die ablaufenden Vorgänge beim Anlassen von 
verschiedenen Kohlenstoffstählen (Abbildung 3-1) wurde bereits von Speich und 
Faber [Faber1979; Speich1972] übersichtlich dargestellt und steht in guter Deckung 
mit den zuvor beschriebenen Angaben aus der Literatur. 
  
Abbildung 3-1: Vorgänge beim Anlassen für verschiedene Temperaturbereiche 
(Kohlenstoffstähle) [Faber1979; Speich1972] 
Auch schon bei vergleichsweise geringen Anlasstemperaturen unter 180 °C wurde mit 
steigender Anlassdauer und -temperatur eine Abnahme der Härte und 
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Druckeigenspannungen beschrieben (Abbildung 3-2) [Koch1982; Kraus1980; 
Parrish1985; Réti2003]. 
 
Abbildung 3-2: Einfluss des Anlassprozesses beziehungsweise der Anlasstemperatur auf die 
Eigenspannungsausbildung nach [Réti2003]
Cheng hat in getrennten Veröffentlichungen die ablaufenden Vorgänge beim Anlassen 
und Tiefkühlen von Eisen-Kohlenstoff-Martensit [Cheng1988] beziehungsweise Eisen-
Stickstoff-Martensit [Cheng1990-1] dilatometrisch sowie kalorimetrisch untersucht  
(Abbildung 3-3). 
 
Abbildung 3-3: Vorgänge beim Anlassen von Kohlenstoff- beziehungsweise Stickstoff-
Martensit nach [Cheng1988; Cheng 1990-1]  
Cheng [Cheng1992] beschreibt darüber hinaus die Gefügeentwicklung von 
carbonitrierten Proben (C- und N-Gehalt zwischen 1,5 Atom-% und 3,9 Atom-%; 
entspricht 0,375 - 0,975 Ma.-% C und 0,266 - 0,690 Ma.-% N) für Haltetemperaturen 
zwischen etwa −160 °C und 550 °C für verschiedene Kohlenstoff- und 
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Stickstoffgehalte. Durch Tiefkühlen im Bereich von etwa −160 °C bis −70 °C kommt es 
zu einer Umwandlung von Restaustenit zu Martensit. Bei Temperaturen von bis zu 
100 °C ordnen sich die interstitiell gelösten Atome neu an, ohne dass es zu 
Ausscheidungsbildung kommt, was durch Beugungsmessungen belegt werden 
konnte. Die geringfügige Zunahme der Härtewerte in diesen Temperaturbereichen 
beruht daher auf der Ausbildung von Spannungen im Werkstoff durch die Umverteilung 
der interstitiell gelösten Atome. Bei Temperaturen zwischen 100 °C und 180 °C kommt 
es zur Bildung von Carbiden (ε und η) und Nitriden (α´´) im Werkstoff, was zu einer 
starken Zunahme der gemessenen Härtewerte (Ausscheidungshärtung) führt. Bei 
Anlasstemperaturen von bis zu etwa 290 °C fallen die Härtewerte des Werkstoffs 
erheblich ab, was sowohl auf die Bildung von groben Nitriden (α´´ Æ γ´) als auch auf 
die Vergröberung bereits bestehender Carbide (Überalterung) zurückzuführen ist. Der 
Zerfall von Restaustenit wird erst bei vergleichsweise hohen Temperaturen von 270 °C 
beschrieben. Bei einer weiteren Erhöhung der Anlasstemperatur auf über 290 °C ist 
eine erneute starke Härteabnahme beobachtet worden. Dies ist zum einen auf die 
Bildung von Zementit aus den bei niedrigeren Temperaturen entstandenen Carbiden 
(ε / η Æ Fe3C) als auch auf die Entstehung von Ferrit, Zementit sowie Nitriden aus dem 
verbleibenden Restaustenit zurückzuführen [Cheng1992]. 
Primig [Primig2011] beschreibt die Vorgänge bei isochronalen Anlassversuchen für 
den Werkstoff SAE1070 (C67S / Hauptlegierungselement: ≈ 0,75 Ma.-% Mn) mit 
einem Ausgangs-Restaustenitgehalt von 10 Vol.-% in den Anlassstufen 2 und 3. 
Aufgrund der Tatsache, dass sich die Anlassstufen je nach Definition in großen 
Temperaturbereichen überlappen, kann in beiden Stufen ab etwa 280 °C eine 
Restaustenitumwandlung sowie ab etwa 100 °C die Bildung von Übergangscarbiden 
beobachtet werden. Bei Untersuchungen dieser Art muss jedoch beachtet werden, 
dass neben dem jeweils betrachteten Werkstoff auch die Aufheizgeschwindigkeit eine 
große Rolle spielt. 
Von Lombardo und Steinbacher [Lombardo2011] wurde in einer kurzen Versuchsreihe 
die Anlassbeständigkeit einer carbonitrierten (CN) Wärmebehandlungsvariante mit 
etwa 0,85 Ma.-% Kohlenstoff und 0,5 Ma.-% Stickstoff beleuchtet. Nach einer 
mehrtägigen Lagerungsphase wurden die Proben im Temperaturbereich von −196 °C 
bis 350 °C nachbehandelt und hinsichtlich Härte, Restaustenitgehalt und 
Eigenspannungen in 25 μm Bauteiltiefe untersucht. Während die Randhärte mit 
zunehmender Temperatur stetig abnimmt, zeigt sich für den Restaustenitverlauf ein 
anderes Verhalten. Sowohl durch ein Anlassen im Temperaturbereich von 
130 - 350 °C sowie durch ein Tiefkühlen der Varianten kommt es zu einer 
Restaustenitumwandlung. Diese Umwandlung erfolgt je nach gewählter Temperatur in 
Martensit oder auch in Bainit. Bei der Bestimmung der Eigenspannungen konnten 
lokale Druckeigenspannungsmaxima bei einer Anlasstemperatur von 280 °C 
beziehungsweise einem Tiefkühlen in flüssigem Stickstoff gefunden werden. 
Grange [Grange1977] stellt den Einfluss einzelner Legierungselemente bei einer 
Anlassbehandlung bei 204, 260 beziehungsweise 316 °C übersichtlich gegenüber. 
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Grundsätzlich scheint die Härte mit zunehmendem Legierungsgehalt sowie mit der 
Anlasstemperatur für die untersuchten Elemente (V, Si, Cr, Ni, Mo, Mn) anzusteigen. 
Für die im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendeten Legierungssysteme ist zu 
erkennen, dass Mangan erst ab vergleichsweise hohen Temperaturen und Gehalten 
einen deutlichen Härteanstieg bewirkt. Die Elemente Chrom, Nickel und Molybdän 
bewirken bereits für tiefere Temperaturen und Gehalte einen Anstieg der Härte, wobei 
Nickel nur einen geringen Einfluss zeigt. 
Die isotherme Umwandlung von durch Nitrieren beziehungsweise Nitrocarburieren 
eingestellten Fe-N beziehungsweise Fe-C-N Systemen im Bereich von 200 - 250 °C 
wurde von Hu [Hu2001] untersucht. Die dabei entstehenden Gefüge unterscheiden 
sich optisch vom wohlbekannten Martensit beziehungsweise Bainit und zeigen eine 
Härte von bis zu 900 HV1. Der Beginn der Umwandlung scheint von Keimstellen im 
Gefüge auszugehen. An dieser Stelle muss darauf hingewiesen werden, dass in den 
betrachteten oberflächennahen Schichten der besagten Veröffentlichung bis zu 
2,8 Ma.-% Stickstoff vorliegen kann, was die in dieser Arbeit eingestellten 
Stickstoffgehalte deutlich übersteigt. 
Von Jiao [Jiao2007] durchgeführte Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten von 
hochstickstoffhaltigem Austenit beim Anlassen zeigen eine Umwandlung in bainitische 
Strukturen und Reste von Restaustenit nach einer Anlassbehandlung bei 225 °C, 
wobei die Umwandlung an den Korngrenzen zu beginnen scheint. 
Eckstein [Eckstein1987] und Varnai [Varnai1977] beschreiben darüber hinaus eine 
geringere Schleifrissanfälligkeit für Proben nach dem Anlassprozess. 
3.1.5 Ausscheidungsbildung 
Senuma [Senuma2002] gibt einen detaillierten Überblick über den heute zumeist 
herangezogenen Nutzen von Ausscheidungen in Werkstoffen. Auf die über 
Ausscheidungsbildung an Keimstellen mögliche Korngrößensteuerung wird eine 
Vielzahl an positiven Eigenschaften in Stahlbauteilen zurückgeführt. Darüber hinaus 
wird dem möglichen Aufstau von Versetzungen an Ausscheidungen eine Steigerung 
der Festigkeitseigenschaften zugeschrieben.  
Der Einfluss des Vanadiumgehalts bis 0,14 Ma.-% auf die sich ausbildenden 
Ausscheidungen wurde im Grund-Legierungssystem Fe-Cr-Ni-Mo unter anderem 
anhand von TEM-Aufnahmen untersucht [Wen2013]. Es konnte eine Vergröberung der 
Ausscheidungen sowie ein Umschwung des Typs von M23C6 über MC und M2C zu 
M6C beobachtet werden, wobei sich für einen Vanadiumgehalt von 0,03 Ma.-% die 
besten Tragfähigkeitsergebnisse zeigten. 
Steinbacher [Steinbacher2017] beschreibt das Gefüge von carbonitrierten Proben mit 
während des Wärmebehandlungsprozesses entstandenen Ausscheidungen mittels 
unterschiedlicher Methoden (unter anderem Elektronenstrahlrückstreubeugung 
(EBSD), Rasterelektronenmikroskopie (REM), Lichtmikroskopie (LiMi)). Neben der 
offensichtlichen Zunahme des Ausscheidungsgehalts bei steigendem 
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Randkohlenstoff- beziehungsweise Randstickstoffgehalt wird eine unterschiedliche 
Anätzbarkeit sowie Größe und Zusammensetzung der Ausscheidungen auf den 
Korngrenzen im Vergleich zu Ausscheidungen im Inneren der Körner beschrieben. 
Während auf den Korngrenzen hauptsächlich ε-Nitride vorliegen (Marbles-Ätzung), 
konnten die Ausscheidungen innerhalb der Körner nicht eindeutig identifiziert werden. 
Während die gezeigten EBSD-Aufnahmen primär hinsichtlich des Restaustenitgehalts 
Aufschlüsse geben, zeigen die REM-Aufnahmen Ausscheidungen im Bereich von 
50 nm bis 500 nm Größe, welche vermutlich als Keimstellen für eine Martensitbildung 
dienen. 
Weitere bisher unveröffentlichte Ergebnisse von Steinbacher zeigen einen annähernd 
linearen Anstieg des Stickstoffrandgehalts durch Gascarbonitrieren (GCN) für 
steigende Chromgehalte im Legierungssystem und konstante C- beziehungsweise N-
Pegel. Als Ursache hierfür wird die Bildung von Chromnitriden in der Randschicht 
angesehen. 
Die Bildung von Fe16N2 in der ersten Anlassstufe wurde von Tanaka [Tanaka1997] 
beschrieben. Als Werkstoff für die Untersuchungen wurde bei 750 °C aufgesticktes 
Reineisen verwendet. 
In der Dissertationsschrift [Rösch2017] erfolgte eine Simulation der Ausscheidungen 
in carbonitrierten Zuständen mittels JMatPro sowie eine Validierung über REM-
Aufnahmen. Die Simulation ergab eine erwartungsgemäße Zunahme der 
Ausscheidungen (zumeist Chromnitride) mit steigendem Stickstoffgehalt sowie mit 
abnehmender Härtetemperatur. Die Überprüfung des Ausscheidungszustands zeigte 
eine Ausscheidungsgröße von 65 - 300 nm in der carbonitrierten Randschicht. 
Skalecki [Skalecki2018] beschäftigt sich ebenfalls mit der Ausscheidungsbildung beim 
Carbonitrieren von Einsatz- und Wälzlagerstählen. Es wird deutlich, dass eine 
Temperatur- und Konzentrationsabhängigkeit hinsichtlich der Ausscheidungsbildung 
besteht. Während Chromnitride bereits ab vergleichsweise geringen 
Stickstoffkonzentrationen gebildet werden, beginnt die Bildung von Siliziumnitrid in den 
für die Gascarbonitrierung relevanten Temperaturbereichen erst ab Stickstoffgehalten 
von über 0,35 % (Werkstoff: 100CrMnSi6-4).  
3.1.6 Sauerstoffbedingte Randzonenschädigung 
Neben der auch als innere Oxidation bekannten Randoxidation, welche die Bildung 
von Oxiden in der Bauteilrandschicht aufgrund von Sauerstoff-Diffusion in das 
Bauteilinnere während der Wärmebehandlung beschreibt, tritt teilweise eine 
Verzunderung sowie weitere randoxidationsähnliche Erscheinungen im Äußeren auf 
(Abbildung 3-4). 
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Abbildung 3-4: Mechanismus der Oxidation von Eisenwerkstoffen nach [DIN30901(Entwurf)] 
Während es bei einem vergleichsweise geringen Angebot von Sauerstoff in der 
Atmosphäre zu einer Oxidation von Eisen sowie weiteren sauerstoffaffinen Elementen 
auf den Korngrenzen und in den Körnern im Bauteilinneren kommen kann, tritt eine 
Verzunderung vermehrt bei hohen Sauerstoffkonzentrationen 
beziehungsweise -partialdrücken auf. Der Grad der Randoxidation ist in großem Maße 
von den Prozessparametern wie beispielsweise Temperatur und Behandlungsdauer 
sowie von Ofenatmosphäre und Legierungskonzept abhängig. 
Die DIN-Norm 30901 [DIN30901] gibt neben der Beschreibung der Randoxidation 
anhand von Gefügebildern auch Hinweise zu einem Vergleich randnaher Messungen 
mit einem Glimmentladungsspektroskop und definiert thematisch relevante Begriffe. 
Hinsichtlich der Auswirkungen am Bauteil wird der Randoxidation in der zugehörigen 
Normung eine Kerbwirkung und darauf zurückzuführend eine verminderte 
Korngrenzenfestigkeit bescheinigt. Dies führt zu einer erhöhten Anrissneigung sowie 
einer vermuteten, schlechteren Tragfähigkeit von Prüfteilen bei schwingender 
Beanspruchung. 
Durch das Abbinden von Elementen durch den Sauerstoff der Ofenatmosphäre stehen 
die Legierungselemente nicht mehr zur Härtung des Materials zur Verfügung. Dadurch 
bedingt kann es zur Bildung von bainitischen und/oder perlitischen Gefügebereichen 
kommen. In Extremfällen, sowie bei eingetretener Randentkohlung, kann die 
Entstehung von Ferrit beobachtet werden. Darüber hinaus ist eine 
randoxidationsbedingte Ausbildung von Zugeigenspannungen an der Oberfläche 
bekannt. 
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Die Beschreibung der Randoxidation erfolgt laut Norm an ungeätzten Gefügebildern 
der Vergrößerung 1000:1 an mindestens 10 möglichst gleich verteilten Stellen auf 
einer Strecke von mindestens 20 mm an der Probenoberfläche [DIN30901]. 
Abbildung 3-5 zeigt mögliche Erscheinungsformen der Randoxidation. Neben der 
punktförmigen und linienförmigen Randoxidation innerhalb der Körner kann auch eine 
sichtbare Oxidation der Korngrenzen sowie Kombinationen der Erscheinungsformen 
vorliegen. 
 
Abbildung 3-5: Unterschiedliche Erscheinungsformen der Randoxidation; Punktförmig (links), 
Linienförmig (Mitte, auf den Korngrenzen (rechts) [DIN30901] 
Bei der Betrachtung randoxidationsbehafteter Proben hinsichtlich gemessener 
Elementverläufe (Glimmentladungsspektroskopie [GDOS]) an der Oberfläche wird 
deutlich, dass es neben der Eindiffusion von Sauerstoff zu einer entgegengesetzten 
Diffusion der Legierungselemente Chrom, Mangan und Silizium aus dem 
Bauteilinneren kommt. Die Verläufe dieser Elemente lassen Rückschlüsse hinsichtlich 
der Ausbildung der Randoxidation zu. 
Die anhand von Schliffbildern ermittelte Tiefe der Randoxidation fällt näherungsweise 
mit dem (bleibenden) Erreichen des Grundgehalts an Silizium im Bauteil zusammen, 
wohingegen die Integralfläche des Siliziumgehalts einen Hinweis über die Intensität 
der vorliegenden Randoxidation gibt. Das Maximum der punktförmigen Oxide fällt 
hingegen mit den Maxima der Elemente Chrom und Mangan zusammen (Abbildung 
3-6). 
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Abbildung 3-6: Beschreibung der Randoxidation mittels GDOS-Messung nach [DIN30901]
Ein negativer Effekt bei Wärmebehandlungen in Anwesenheit von Sauerstoff oder 
sauerstoffhaltigen Komponenten in der Atmosphäre ist die Oxidation von 
Legierungselementen mit einer hohen Sauerstoffaffinität wie beispielsweise Silizium, 
Mangan und Chrom [Chatterjee-Fischer1982]. Neben der abnehmenden 
Korrosionsbeständigkeit des Werkstoffs durch die Oxidation von Mangan und Chrom 
bewirkt die Randoxidation zusätzlich die Ausbildung nicht-martensitischer 
Randschichten, da die härtbarkeitssteigernde Wirkung dieser Legierungselemente im 
abgebundenen Zustand nicht weiter vorliegt. Weiterhin kann die Randoxidation 
entlang der Korngrenzen als eine Vielzahl scharfer Kerben beziehungsweise Anrisse 
betrachtet werden, was im Rahmen eines öffentlich geförderten Projekts [Laue2004] 
bestätigt wurde. 
Eine weitere Veröffentlichung von Chatterjee-Fischer [Chatterjee-Fischer1973-1] gibt 
einen umfangreichen Überblick über die grundlegenden Probleme und Phänomene 
der Randoxidation. Bei der Randoxidation handelt es sich aufgrund der Tatsache, dass 
viele für die Gasaufkohlung in Frage kommenden Medien sauerstoffhaltige 
Komponenten wie CO, CO2 und H2O enthalten und die handelsüblichen Einsatzstähle 
stets sauerstoffaffinere Elemente als Eisen (wie beispielsweise Cr, Mn, W, Si) 
enthalten, um ein nicht vermeidbares Phänomen. Durch die Oxidation eben dieser 
Legierungselemente ist mit Einbußen hinsichtlich der Härtbarkeit und der damit 
einhergehenden Entstehung eines teilweise bainitischen, perlitischen und/oder 
ferritischen Gefüges zu rechnen, welches auch durch Vorwärmebehandlungen 
(Sandstrahlen, Spannungsarmglühen) oder Nachbearbeitungen (Anlassen, 
Tiefkühlen) nicht wesentlich verhindert werden kann [Chatterjee-Fischer1973-1]. 
Parrish [Parrish1985] beschreibt den Anstieg der Randoxidation mit zunehmender 
Temperatur sowie steigender Prozessdauer aufgrund beschleunigter 
Diffusionsvorgänge. Nach [Gräfen2014] geht ein höherer C-Pegel mit einer Reduktion 
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der Randoxidation einher, da durch Zugabe der Fettungsgase und die damit 
einhergehende Abreaktion des CO2 zu CO ein geringeres Oxidationspotential in der 
Aufkohlungsatmosphäre vorliegt. 
Sowohl Chatterjee-Fischer [Chatterjee-Fischer1973-1] als auch Hoffmann 
[Hoffmann2002] beschreiben die Möglichkeit einer Vermeidung des nicht-
martensitischen Randgefüges infolge der Randoxidation durch Carbonitrieren. Hierfür 
kann beispielsweise im letzten Teil des Prozesses mittels Ammoniakzugabe eine 
Aufstickung der Randschicht erfolgen, wodurch eine gesteigerte Härtbarkeit durch den 
gelösten Stickstoff erreicht wird. Es muss jedoch darauf hingewiesen werden, dass es 
trotzdem zu einer Oxidation auf den Korngrenzen und damit einer Kerbwirkung kommt. 
3.2 Restaustenitstabilität 
Die Thematik der Restaustenitstabilität beziehungsweise Restaustenitstabilisierung 
(Kapitel 3.2) ist eng mit dem Gebiet der Restaustenitumwandlung (Kapitel 3.3) 
verknüpft, weshalb eine strikte thematische Trennung der Literatur nicht immer 
möglich ist. 
Der positive Einfluss kleiner Korngrößen auf die Restaustenitstabilität wurde bereits 
mehrfach umfassend beschrieben [Fisher1949; Hornbogen1972; Nishiyama1978]. 
Ebenso ist der stabilisierende Effekt von kohärenten sowie inkohärenten Teilchen im 
Gefüge auf die Stabilität des Restaustenits bekannt [Hornbogen1968; 
Neuhauser1973]. 
In der Literatur wird die Martensitstart-Temperatur Ms vermehrt als gute Kenngröße für 
die Austenitstabilität genutzt. Wichtige Einflussfaktoren sind laut Haidemenopoulos 
[Haidemenopoulos1995] unter anderem die Korngröße, die chemische 
Zusammensetzung sowie der Eigenspannungszustand. 
Neben der Stabilisierung durch Kohlenstoff und/oder Stickstoff wurde auch der 
Einfluss ausgewählter Legierungselemente bereits umfassend beschrieben 
[Krauss1980; Kung1982; Razim1985]. Während sich die Elemente Aluminium, Titan, 
Vanadium und Cobalt durch eine Erhöhung der Martensitstart-Temperatur (Ms) 
bemerkbar machen, bewirken die Elemente Niob, Kupfer, Chrom, Molybdän, Nickel, 
Kohlenstoff und Stickstoff eine Absenkung von Ms. Capdevilla [Capdevila2003] 
bestätigt diese Erkenntnisse und weist auf den großen Einfluss der im 
Legierungssystem enthaltenen Elemente sowie der Korngröße hin. Neben der 
Einstellung einer kleineren Korngröße zur Stabilisierung des Restaustenits wird auf die 
Verwendung einheitlicher Austenitisierungsbedingungen zur möglichst vergleichbaren 
Bestimmung der Restaustenitstabilität über Ms eingegangen.  
Nachfolgend wird detaillierter auf bekannte Ergebnisse zur thermischen sowie 
thermochemischen Restaustenitstabilität eingegangen. 
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3.2.1 Thermische Restaustenitstabilisierung (isotherm) 
Im Rahmen dieser Arbeit soll lediglich auf die isotherme thermische 
Restaustenitstabilisierung ‒ welche sowohl oberhalb [Morgan1953] als auch unterhalb 
[Dasgupta1953; Houdremont1956] von Ms erfolgen kann ‒ eingegangen werden. Die 
dynamische beziehungsweise athermische Stabilisierung des Restaustenits soll nicht 
weiter betrachtet werden. 
Schwendemann [Schwendemann1983] beschreibt für die Werkstoffe 100Cr6 und 
X210Cr12 eine Abhängigkeit der Restaustenitstabilisierung vom 
Anfangsmartensitgehalt, welche auf Anpassungsverformungen an den Martensit-
Austenit-Grenzflächen und Diffusion von Kohlenstoff aus dem Martensit in den 
Austenit zurückgeführt wird. Der Grad der Kohlenstoffdiffusion ist abhängig von der 
Temperatur und Dauer des Anlassvorgangs, wobei längere Anlassdauern die 
Behinderung der Versetzungsbewegung verstärken und damit die Stabilisierung 
vorantreibt. Als Ursache der Stabilisierung beschreibt Schwendemann 
[Schwendemann1983] also den diffusionsgesteuerten Ausgleich von 
Interstitionsatomen zwischen Martensit und Austenit. 
Als weitere wichtige Faktoren der thermischen Restaustenitstabilisierung werden die 
Verringerung der freien Energie und die notwendige Umwandlungsenergie (Austenit 
in Martensit) genannt. Eine Steigerung des Kohlenstoffgehalts im Austenit bewirkt eine 
Verringerung der, hauptsächlich vom Kohlenstoffgehalt abhängigen, freien Energie. 
Diese Anreicherung von Kohlenstoff im Austenit hat ebenfalls eine Steigerung der 
notwendigen Umwandlungsarbeit durch die Behinderung der Versetzungsbewegung 
zur Folge. 
Zwischen Anlassdauer beziehungsweise -temperatur und Restaustenitumwandlung 
besteht nach Schwendemann ein näherungsweise linearer Zusammenhang. 
Allerdings wird auch erwähnt, dass es durch lange Dauern sowie hohe Temperaturen 
eventuell zu einer Abnahme der Restaustenitstabilität aufgrund von 
Ausscheidungsbildung und dem damit einhergehenden Abbinden von Elementen 
kommt. Die Diffusion von Kohlenstoff im Bereich des Bainits scheint hingegen zu 
einem äußerst stabilen verbleibenden Anteil an Restaustenit zu führen. Darüber 
hinaus wird der positive Einfluss eines höheren Ausgangsmartensitgehalts aufgrund 
der beginnenden Stabilisierung infolge von Kohlenstoffdiffusion an den Martensit-
Restaustenit-Grenzflächen genannt [Schwendemann1983]. 
Als besonders kritisch für die Restaustenitumwandlung beziehungsweise die 
Restaustenitstabilisierung werden Seigerungen aufgrund der lokalen Unterschiede in 
der chemischen Zusammensetzung, beispielsweise lokale Verarmung an Kohlenstoff, 
angesehen, welche als Keimstellen einer Umwandlung genannt werden 
[Schwendemann1983]. 
Kinsman [Kinsman1966] erklärt die thermische Restaustenitstabilisierung ebenfalls 
durch die Diffusion von Kohlenstoffatomen zu Keimstellen im Austenit und die daraus 
resultierende bindende/pinnende Wirkung. 
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3.2.2 Restaustenitstabilisierung durch thermochemische Prozesse 
Scott [Scott1978] beschreibt ebenfalls die Möglichkeit einer Restaustenitstabilisierung 
durch eine Verringerung der Korngröße oder einer zusätzlichen Anreicherung mit 
Stickstoff. 
Neben der Ausbildung von Ausscheidungen (Nitride, Carbide, Carbonitride) wird die 
Erweiterung des Austenitgebietes durch die Eindiffusion von Kohlenstoff und Stickstoff 
als Ursache für die verbesserte Stabilität genannt [Cameron1983-2]. Als Ursache für 
die stabilisierende Wirkung der Ausscheidungen wird nicht nur die Behinderung der 
Versetzungsbewegung und damit eine verminderte Umwandlung unter üblichen 
Beanspruchungen, sondern auch eine erhöhte Anlassresistenz genannt. Ebenfalls 
wird die Steigerung der Austenitstabilität durch höhere Gehalte an Nitrid- und 
Carbidbildnern im Legierungssystem thematisiert.  
Mehrere Autoren [Hornbogen1968; Jellinghaus1957; Neuhauser1973] beschreiben 
die Stabilisierung des Restaustenits durch Carbide beziehungsweise 
Ausscheidungen, weisen allerdings auch auf die verminderte Stabilität des 
umliegenden Restaustenits durch die Diffusion und anschließende Abbindung von 
gelösten Atomen in Ausscheidungen hin. Die Gesamtwirkung dieser zwei 
gegenläufigen Prozesse, der Erhöhung der Umwandlungsarbeit bei Vorhandensein 
von Ausscheidungen aufgrund von Teilchenverfestigung sowie der Anstieg der freien 
Enthalpie aufgrund der lokalen Anreicherung an Kohlenstoff, wurden jedoch noch nicht 
abschließend untersucht. 
3.3 Restaustenitumwandlung 
Anteile metastabilen Restaustenits, welche beispielsweise durch einen 
thermochemischen Wärmebehandlungsprozess eingestellt wurden, können auf 
thermische und/oder spannungsinduzierte Weise umwandeln. Je nach Art des 
vorliegenden Gefüges sowie der Art der Umwandlung ergeben sich Unterschiede 
hinsichtlich der Mechanismen sowie des von der Umwandlung betroffenen 
Gefügebereichs. 
Nachfolgend werden ausgewählte, für die vorliegende Arbeit relevante Ergebnisse 
aufgeführt, wobei zunächst auf allgemeine Erkenntnisse und anschließend detaillierter 
auf thermische sowie spannungsinduzierte Restaustenitumwandlung eingegangen 
wird. 
Hossain [Hossain2016] zeigt die Möglichkeit einzelner Charakterisierungsmethoden 
zur Untersuchung der Gefügeumwandlung von hoch kohlenstoffhaltigen Stählen mit 
großen Anteilen an Restaustenit auf makro- und nano-Ebene auf. Neben der 
klassischen Lichtmikroskopie wird gezeigt, dass auch über röntgenografische (XRD) 
Messungen sowie EBSD-Aufnahmen die Entwicklung des Gefüges verfolgt und 
beurteilt werden kann. 
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In-situ röntgenografische Untersuchungen an einem Stahl mit 0,8 Ma.-% Kohlenstoff 
und 1,0 Ma.-% Chrom mit einem über das Wärmebehandlungsverfahren eingestellten 
Restaustenitgehalt von 35 Vol.-% beziehungsweise 50 Vol.-% zur thermischen und 
spannungsinduzierten Umwandlung wurden von Molkeri [Molkeri2016] durchgeführt. 
Es wird beschrieben, dass bei hochrestaustenithaltigen Proben zuerst eine 
Umwandlung eintritt, da für diese Gefügebestandteile eine geringere 
Aktivierungsenergie notwendig ist. Die nahezu komplette Umwandlung hingegen wird 
für beide Varianten für gleiche Behandlungen beziehungsweise Beanspruchungen 
erreicht. 
Untersuchungen von Takaki [Takaki2004] an einem hochchrom- und 
hochnickelhaltigen Werkstoff zeigen einen klaren Einfluss der Korngröße auf die 
Stabilität des Restaustenits. So konnte für eine Variation der Korngröße zwischen 
0,8 μm und 80 μm ein gesteigerter Anteil an aus Restaustenit entstandenem Martensit 
für gröbere Gefügestrukturen beobachtet werden. Als Ursache hierfür wird die jeweils 
unterschiedliche Anzahl an Keimstellen angesehen. 
3.3.1 Thermische Restaustenitumwandlung 
Als signifikante Einflussfaktoren für die thermische Restaustenitumwandlung werden 
in der Literatur neben der Zeit und Temperatur auch die chemische Zusammensetzung 
sowie die Versetzungsdichte im Werkstück genannt. 
Sowohl auf Raumtemperatur [Cheng1990-2; Cheng1990-3] sowie während des 
Anlassprozesses kommt es zur Umlagerung von Atomen sowie einem Abbau der 
Tetragonalität des Martensits und des Restaustenitgehalts. Die Umverteilung von 
Atomen hin zu Versetzungen und Fehlstellen führt darüber hinaus zur Bildung von 
Ausscheidungen, welche sich je nach chemischer Zusammensetzung sowie den 
gewählten Bedingungen in ihrer Zusammensetzung unterscheiden [Böttger1999; 
Mittemeijer1988; van_Genderen1993]. Mit steigender Anlasstemperatur kann eine 
Verschiebung hin zu gleichgewichtsnäheren Ausscheidungen und ein Abbau des 
Restaustenitgehalts beobachtet werden. 
Im Rahmen eines am Leibniz-Institut für Werkstofforientierte Technologien – IWT 
Bremen (ehemals Stiftung Institut für Werkstofftechnik) durchgeführten 
Studentenprojekts wurden röntgenografische Untersuchungen an carbonitrierten 
Proben des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 durchgeführt. Neben einer Variation des 
Kohlenstoff- beziehungsweise Stickstoffgehalts wurde während den in-situ-
Experimenten die Anlasstemperatur im Bereich von 170 °C bis 300 °C sowie die 
Aufheizrate variiert [Godel2014]. Nachfolgend werden die Untersuchungsergebnisse 
einer Wärmebehandlungsvariante mit 0,8 Ma.-% Kohlenstoff und 0,2 Ma.-% Stickstoff 
aufgeführt. 
Abbildung 3-7 zeigt die im in-situ-Experiment bestimmten Restaustenitgehalte für eine 
Variation der Anlasstemperatur über der Zeit. Während es für eine Anlasstemperatur 
von 170 °C beziehungsweise 240 °C nur zu einer relativ langsamen aber stetigen 
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Umwandlung kommt, ist der Abbau des Restaustenits nach Erreichen einer 
Anlasstemperatur von 300 °C deutlich stärker. 
  
Abbildung 3-7: Einfluss der Anlasstemperatur und Dauer auf den Restaustenitgehalt nach 
[Godel2014] 
Aus Abbildung 3-8 ist die Entwicklung der Tetragonalität des Martensits für die bereits 
zuvor diskutierte Versuchsreihe dargestellt. Ein Vergleich zeigt einen Beginn der 
Veränderung des Verhältnisses der Gitterkonstanten c/a bei einer Temperatur von 
etwa 120 °C bereits während des Aufheizvorgangs und scheint bei 240 °C 
abgeschlossen zu sein. Für eine darunter liegende Anlasstemperatur (in diesem Fall 
170 °C) verläuft der Verlust der Martensit-Tetragonalität nach Erreichen der 
Anlasstemperatur stetig über die Anlassdauer. 
  
Abbildung 3-8: Verlust der Martensit-Tetragonalität während des Anlassprozesses nach 
[Godel2014] 
Ein signifikanter Einfluss der Aufheizrate konnte auf die zuvor beschriebenen 
Untersuchungen nicht festgestellt werden. Für eine Variation des beim Carbonitrieren 
eingestellten Elementgehalts am Rand (0,55 Ma.-% C; 0,4 Ma.-% N) zeigen sich die 
gleichen Tendenzen [Godel2014]. 
Qiao [Qiao2016] hat ebenfalls umfangreiche röntgenografische und metallografische 
Untersuchungen zur thermischen Restaustenitstabilität am Stahl 100Cr6 durchgeführt. 
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Neben dem Einfluss des Anlassprozesses wurde auch der Einfluss eines 
vorgelagerten Tiefkühlens betrachtet. Hierzu wurde in weitem Maße die Tiefkühldauer 
sowie die Anlasstemperatur im Bereich von 180 - 300 °C variiert. Abbildung 3-9 zeigt 
die Entwicklung des Restaustenitgehalts für Proben mit beziehungsweise ohne 
vorherige Tieftemperaturbehandlung in flüssigem Stickstoff. Neben der oft diskutierten 
Restaustenitumwandlung durch das eigentliche Tiefkühlen scheint eine Stabilisierung 
des trotz Tiefkühlung verbleibenden Restaustenits einzutreten. 
  
Abbildung 3-9: Unterschiede im Restaustenitgehalt nach dem Anlassprozess mit 
beziehungsweise ohne vorgeschaltetes Tiefkühlen in flüssigem Stickstoff nach [Qiao2016] 
Diese Beobachtung wird ebenfalls durch Abbildung 3-10 gestützt. Als Ursache für die 
Stabilisierung wird hauptsächlich der durch Diffusionsvorgänge gesteigerte 
Kohlenstoffgehalt im Austenit angesehen. 
       
Abbildung 3-10: Einfluss der Tiefkühldauer in flüssigem Stickstoff auf die 
Restaustenitumwandlung sowie die Kohlenstoffkonzentration nach [Qiao2016] 
Der Einfluss der Austenitisierungstemperatur sowie der Tiefkühltemperatur auf die 
thermische Restaustenitstabilität beziehungswiese -umwandlung wurde von Mohanty 
[Mohanty1995] tiefergehend untersucht. Es konnte herausgearbeitet werden, dass 
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nach einer Tieftemperaturbehandlung in flüssigem Helium (−269 °C) mehr 
Restaustenit umgewandelt wurde als bei −196 °C in flüssigem Stickstoff. Darüber 
hinaus wird darauf hingewiesen, dass jedoch auch bei diesen Temperaturen noch 
Austenit im Gefüge verbleibt. 
An Dänemarks Technischer Universität wurden umfangreiche Forschungsarbeiten zur 
Martensitbildung in Eisenbasislegierungen in Verbindung mit einem Tiefkühlen 
durchgeführt [Stojko2011; Villa2016; Villa2017]. Mittels Dilatometrie und 
Magnetometrie konnte gezeigt werden, dass eine Bildung von Martensit aus 
Restaustenit für Stähle mit Mf < 0 °C sowohl beim Abkühlen, Halten als auch 
Wiedererwärmen bei Tiefkühlprozessen eintritt. Stojko [Stojko2011] zeigte 
beispielsweise, dass für den bei 900 °C austenitisierten Werkstoff 100Cr6 auch nach 
einer Haltedauer von zwei Stunden auf verschiedenen Temperaturen im Bereich von 
Raumtemperatur bis −196 °C die isothermische Martensitbildung noch nicht 
abgeschlossen ist. Darauf aufbauende Untersuchungen [Villa2016; Villa2017] 
beschäftigen sich tiefergehend mit dem Einfluss der Abkühl- beziehungsweise 
Erwärmraten auf die Martensitbildung. Es wird deutlich, dass zu schnelles Abkühlen 
und/oder Erwärmen eine verminderte Umwandlung des Austenits in Martensit zur 
Folge hat, was auf eine verminderte Keimbildung durch das Einfrieren der 
Ausscheidungsreaktionen zurückgeführt wird. Zusammenfassend scheint eine vom 
Werkstoff abhängige Abstimmung zwischen thermischer Energie und notwendiger 
Unterkühlung zur autokatalytischen Keimbildung für eine maximale Entstehung von 
Martensit beim Tiefkühlen zielführend. Darüber hinaus wird auf die Stabilisierung des 
Restaustenits bei Raumtemperatur hingewiesen, weshalb der Zeitraum zwischen 
Einstellung des restaustenithaltigen Zustands durch die Wärmebehandlung und dem 
Tiefkühlen möglichst kurz und konstant gehalten werden sollte. 
Untersuchungen von Nadolski [Nadolski2008] haben gezeigt, dass sowohl über 
röntgenografische und magnetinduktive Messungen die Umwandlung von 
Restaustenit durch isothermes Halten bei verschiedenen Temperaturen im Bereich 
von −196 °C bis 350 °C an Einsatzstählen bestimmt werden kann. Es zeigt sich eine 
zunehmende Umwandlung des Restaustenitgehalts an carbonitrierten Proben mit 
größerer Entfernung vom Nullpunkt der Celsius-Skala. 
3.3.2 Spannungsinduzierte Restaustenitumwandlung 
Abbildung 3-11 zeigt die Änderung des Restaustenitgehalts und der oberflächennahen 
Eigenspannungen nach definierter Anzahl an Lastwechseln (LW) im 
Umlaufbiegeversuch (ULB) für den aufgekohlten Werkstoff 20NiCrMo6-3-6. Es wird 
deutlich, dass bereits innerhalb weniger Lastwechsel die größten Änderungen 
abgeschlossen sind. Darüber hinaus ist zu erkennen, dass eine Zugbeanspruchung 
eine stärkere Restaustenitumwandlung zur Folge hat als eine betragsmäßig gleiche 
Druckbeanspruchung. Bacher [Bacher1987] zeigte in weiteren Untersuchungen 
ebenfalls, dass der Anteil des nach 5.000.000 Lastwechseln umgewandelten 
Restaustenitgehalts mit zunehmender Spannungsamplitude ansteigt. 
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Abbildung 3-11: Änderung des oberflächennahen Restaustenitgehalts (links) sowie der 
Eigenspannungen (rechts) nach unterschiedlicher Anzahl an Lastwechseln nach [Bacher1987] 
Hinsichtlich des Einflusses von Kohlenstoff und Stickstoff auf die mechanische sowie 
thermische Restaustenitstabilität wurden von Masumura [Masumura2015] 
grundlagennahe Untersuchungen (austenitischer rostfreier Stahl mit 
0,1 Ma.-% Kohlenstoff beziehungsweise Stickstoff) durchgeführt. Während Stickstoff 
aufgrund der Erhöhung der Stapelfehlerenergie zwischen dem kubisch-
flächenzentrierten (kfz)- und kubisch-raumzentrierten (krz) Gitter eine bessere 
thermische Stabilität des Austenits bewirkt, sorgt ein höherer Kohlenstoffgehalt für eine 
geringfügig bessere mechanische Stabilität im Austenit. Als Grund hierfür wird 
angeführt, dass es in stickstoffangereichertem Austenit unter mechanischer 
Beanspruchung bevorzugt zu Versetzungsbildung kommt und nicht wie bei erhöhtem 
Kohlenstoffgehalt zur verstärkten Umwandlungs-Zwillingsbildung. Da diese Zwillinge 
und der darüber hinaus gebildete ε-Martensit als unüberbrückbare Hindernisse 
hinsichtlich des Wachstums an spannungsinduziertem α´-Martensit wirken, sollte ein 
über Kohlenstoff stabilisierter Austenit resistenter gegenüber einer mechanisch 
induzierten Umwandlung sein. 
Richman [Richman1975] beschäftigt sich ebenfalls mit der spannungsinduzierten 
Restaustenitumwandlung an aufgekohlten Proben. Durch die hiermit verbundene 
Ausbildung von Druckeigenspannungen wurden für hochrestaustenithaltige Varianten  
mit bis zu 50 Vol.-% Restaustenit die besten Versuchsergebnisse erzielt. Die 
Absenkung des Restaustenitgehalts bei konstanten Kohlenstoffgehalten erfolgte 
mittels Tiefkühlen in flüssigem Stickstoff ohne tiefergehende Analyse der daraus 
resultierenden Veränderungen im Werkstoff abseits des Restaustenitgehalts. 
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Steinbacher [Steinbacher2015] nennt für carbonitrierte Zustände neben der 
spannungsinduzierten Entstehung von Martensit sowie der Kaltverfestigung unter 
Beanspruchung auch die Zwillingsbildung ohne eintretende Martensitbildung als 
besonders wichtigen Mechanismus zur positiven Beeinflussung der Tragfähigkeit. 
3.4 Festigkeitseigenschaften von Einsatzstählen 
In den folgenden Kapiteln wird zunächst auf bekannte Literatur zu den angewandten 
Prüfverfahren für thematisch verwandte Wärmebehandlungszustände eingegangen, 
bevor weitere Erkenntnisse zum Einfluss einzelner Gefügebestandteile auf die 
Festigkeitseigenschaften präsentiert werden. 
3.4.1 Prüfverfahren und Hartfeinbearbeitung 
Da die im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Wärmebehandlungsvarianten in 
Anbetracht der Zielsetzung und der gewählten Prozessführung zum Einsatzhärten 
gezählt werden, wurde insbesondere die Randschicht einer mechanischen Prüfung 
unterzogen. Dem Material unterhalb der Randschicht kommt bei Biege- und 
Torsionsversuchen, bei der Zwei-Scheiben-Prüfung sowie bei einem Schleifprozess 
nur eine untergeordnete Rolle zu. 
Hinsichtlich der Torsionsversuche wird darauf hingewiesen, dass durch die zielgenaue 
Vorgabe von Lastwechseln und Lasthorizonten lediglich eine qualitativ vergleichende 
Prüfung ohne Lebensdauerprüfung Ziel der Untersuchungen war. Daher erfolgte für 
den Torsionsversuch keine umfassende Literaturrecherche. 
Einsatzgehärtete Bauteile werden oftmals in Form von Achsen, Zahnrädern sowie 
weiteren Komponenten des Getriebebaus eingesetzt und werden dabei sowohl 
statisch als auch dynamisch beansprucht. Den überwiegenden Teil ihrer Einsatzzeit, 
werden die Komponenten jedoch schwingend beansprucht, was oftmals zu 
Ermüdungsbrüchen führt [Eckstein1987]. Daher kann eine möglichst genaue Aussage 
über die Lebensdauer auch stets nur über entsprechende 
Schwingfestigkeitsuntersuchungen erfolgen. Die Erprobung einsatzgehärteter 
Bauteile anhand technologisch orientierter Versuche wird in der Literatur [Bacher1987] 
ebenfalls detailliert beschrieben. 
3.4.1.1. 4-Punkt-Biegeversuch 
Bacher [Bacher1987] bescheinigt dem quasistatischen 4-Punkt-Biegeversuch (4PB) 
eine gute Abbildung des Spannungszustands im Fuß eines Zahnrads, weshalb eine 
hohe Praxisrelevanz gegeben ist. Ein weiterer Vorteil des 4-Punkt-Biegeversuchs ist 
die geringe Fehleranfälligkeit aufgrund des vergleichsweise einfachen 
Versuchsaufbaus in Kombination mit einer guten Reproduzierbarkeit. Da die 
Randverformung im quasistatischen Biegeversuch im Vergleich zum Zugversuch 
größer ist, ist darüber hinaus eine genauere Messung der Dehnung möglich 
[Schaaber1962].  
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Eine Abnahme der Anriss- und Bruchspannung für 3- und 4-Punkt-Biegeversuche mit 
steigender Einsatzhärtungstiefe wird von mehreren Autoren [Beumelburg1974; 
Cameron1983-2; Choi2014; Wicke1978] beschrieben. Im Rahmen der vorliegenden 
Arbeit wurde jedoch bewusst darauf geachtet, keine signifikanten Unterschiede 
hinsichtlich der CHD einzustellen, um diese mögliche Einflussgröße zu eliminieren. 
Hinsichtlich der im Stahl 18CrNiMo7-6 vorhandenen Legierungselemente wird den 
Elementen Nickel und Molybdän sowie Chrom [Cameron1983-1] eine Erhöhung der 
Biegefestigkeit zugeschrieben. Ein auf 0,25 Ma.-% gesteigerter Kernkohlenstoffgehalt 
scheint sich ebenfalls positiv auf die Ergebnisse des 4-Punkt-Biegeversuchs 
auszuwirken [Wicke1978]. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit liegt für die 
untersuchten Werkstoffe jedoch ein einheitlicher Kernkohlenstoffgehalt von etwa 
0,2 Ma.-% vor, weshalb auf diese Thematik nicht tiefer eingegangen wird. 
3.4.1.2. Umlaufbiegeversuch 
Zusätzlich zu den statischen 4-Punkt-Biegeversuchen ist die Festigkeit bei 
schwingender Beanspruchung im Zeit- sowie Dauerfestigkeitsbereich in der 
industriellen Praxis von großem Interesse sowie großer Bedeutung. 
Für das Auftreten von Ermüdungserscheinungen bei einsatzgehärteten Proben sind 
zunächst mikroplastische Verformungen erforderlich. Die anschließende 
Mikrorissausbildung sowie im Fall von hochfesten, spröden Werkstoffzuständen 
Makrorissausbreitung mündet schlussendlich innerhalb weniger Lastwechsel im 
Versagen der Probe [Macherauch1986]. Der Umlaufbiegeversuch kann daher als 
Modellversuch mit hoher praktischer Relevanz angesehen werden. 
Ein großer Einfluss bei schwingender Beanspruchung kommt der Kerbwirkung zu. Hier 
ist neben der gewählten Probenform auch das eventuelle Vorhandensein von 
makroskopischen Kerben durch den Fertigungsprozess an der Oberfläche (Dreh- oder 
Schleifriefen) sowie als Mikrokerben wirkende Gefügebestandteile (beispielsweise 
Randoxidation) zu nennen [Beumelburg1974; Dietrich1985; Wiegand1967-1]. 
Wiegand [Wiegand1967-1] beschreibt darüber hinaus den positiven Einfluss höherer 
Härtewerte bis zu einem Wert von 700 HV. 
Hinsichtlich des Legierungssystems wird Molybdän eine Erhöhung der Biegefestigkeit 
attestiert [Diesburg1978], wohingegen Chrom aufgrund des gesteigerten 
Randoxidations- und Ausscheidungspotentials ein negativer Einfluss zugeschrieben 
wird [Beumelburg1974; Razim1981]. Bacher [Bacher1987] fand in seiner Arbeit eine 
Steigerung der Zeit- und Dauerfestigkeit für gesteigerte Gehalte der Elemente Nickel 
und Molybdän im Bereich von 0,45 Ma.-% bis 1,00 Ma.-%. 
Schreiber [Schreiber1976] beschreibt den Einfluss der Oberflächenrauheit nicht 
geschliffener Proben des Werkstoffs 16MnCr5 auf die Schwingfestigkeit. 
Erwartungsgemäß führen höhere Rauheitswerte zu früheren Ausfällen, welche auf die 
Kerbwirkung zurückgeführt werden. 
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Des Weiteren werden ausgeprägte Druckeigenspannungen am Bauteilrand aufgrund 
der Verlangsamung hinsichtlich der Rissausbreitungsgeschwindigkeit aufgrund einer 
lokal reduzierten Beanspruchung als positiv eingestuft [Kopfer1980; 
Macherauch1985]. Außerdem wird einer verringerten Korngröße aufgrund 
verminderter lokaler Spannungsüberhöhung sowie reduzierter Mikrorissdichte ein 
positiver Effekt zugesagt [Apple1973].  
Während einige Autoren [Beumelburg1974; de_Paul1971; Dietrich1985] keinen 
signifikanten Einfluss der Einsatzhärtungstiefe beschreiben, beschreiben andere 
[Engineer1986; Parrish1977; Vogel1984; Wiegand1967-2] eine gesteigerte 
Schwingfestigkeit für höhere Einsatzhärtungstiefen. 
Theoretische Überlegungen sowie Versuche zur Validierung vorliegender Ergebnisse 
aus dem Umlaufbiegeversuch wurden von Cameron [Cameron1983-2] durchgeführt. 
Im Allgemeinen konnten die bereits bekannten Faktoren wie eine hohe Randhärte und 
Druckeigenspannungen an der Oberfläche bestätigt werden. Ein gesteigerter 
Molybdängehalt im Legierungssystem wurde als positiv herausgearbeitet, da hierdurch 
die zuvor genannten Punkte unterstützt werden. 
3.4.1.3. Tribosystem und Zwei-Scheiben-Prüfstand (Amsler) 
Das Fachgebiet der Tribologie ist die Wissenschaft aufeinander einwirkender Körper 
unter Relativbewegung und befasst sich mit den Teilgebieten Reibung, Verschleiß und 
Schmierung. Die dynamische Reibung ist die Kraft, die der Relativbewegung 
kontaktierender Körper entgegenwirkt und zum Verlust mechanischer Energie führt. 
Als Verschleiß wird der fortschreitende Materialverlust der Oberfläche eines festen 
Körpers bezeichnet, welcher durch mechanische Ursachen wie Kontakt und 
Relativbewegung hervorgerufen wird. Die Schmierung bewirkt durch das Trennen der 
Kontaktflächen vom Grund- und Gegenkörper eine starke Minderung von Reibung und 
Verschleiß [Czichos2015]. 
Wichtige Einflussfaktoren sind neben dem Werkstoff und Schmierstoff auch das aus 
der Geometrie resultierende Kontaktverhältnis sowie die Oberflächenstruktur, welche 
zu den folgenden Verschleißmechanismen beziehungsweise Erscheinungsformen 
führen. 
Als Adhäsion werden unter anderem Fresser, Löcher und Materialübertrag bezeichnet, 
welche durch die Ausbildung und das anschließende Ablösen beziehungsweise 
Abscheren von Grenzflächen-Haftverbindungen entstehen. Kratzer, Riefen, Mulden 
und Wellen, welche unter dem Begriff Abrasion zusammengefasst werden können, 
entstehen durch das Eindringen eines härteren Körpers in einen Weicheren unter 
tangentialer Bewegung. Oberflächenzerrüttungen wie Risse oder Grübchen entstehen 
in der Regel durch Ermüdung, bedingt durch wechselnde mechanische 
Beanspruchung an der Oberfläche. Darüber hinaus kann es an der Oberfläche zu 
tribochemischen Reaktionen kommen, beispielsweise aufgrund der erhöhten 
Temperatur im Kontakt [Czichos2015; Krause1977]. 
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Das Tribosystem wird durch die Komponenten Grund- und Gegenkörper, dem 
dazwischen liegenden Schmierstoff sowie der umgebenden Atmosphäre 
charakterisiert (siehe Abbildung 3-12). Darüber hinaus spielen die 
Werkstoffeigenschaften, die Geometrie und die aufgebrachte Beanspruchung eine 
Rolle. Das Gefüge der beiden Prüfkörper und damit einhergehend deren Härte haben 
einen großen Einfluss auf die im Tribosystem ermittelten Festigkeitswerte. Dies gilt 
ebenfalls für die Oberfläche, wobei unter anderem Formabweichungen, die Welligkeit 
sowie die Rauheit einen Einfluss haben. In den meisten Fällen werden bei Reibkontakt 
zur Minderung von Reibung und Verschleiß flüssige Schmiermittel eingesetzt, wobei 
die physikalischen und chemischen Eigenschaften des gewählten Zwischenstoffs 
signifikant sind [Raedt2002]. 
 
Abbildung 3-12: Prinzipskizze des Tribosystems nach [Czichos2015] 
Die Theorie der Flächenpressung elastischer Körper, welche von Heinrich Hertz 
aufgestellt wurde [Hertz1881], ist für die durchgeführten Versuche im Zwei-Scheiben-
Prüfstand von großer Wichtigkeit. Da in realen Anwendungsfällen oft gekrümmte 
beziehungsweise nicht ebene Flächen im Kontakt miteinander stehen, kann die 
Pressung nicht über den Quotient aus Kraft pro Fläche berechnet werden 
[Kirchner2007]. 
Eine wichtige Erkenntnis aus der von Hertz formulierten Theorie ist die Tatsache, dass 
die von der Oberfläche ausgehenden Pressungen ein im Bauteilinneren liegendes 
Schubspannungsmaximum nach sich ziehen, welches oftmals zu einem 
Bauteilversagen (beispielsweise Grübchen bei Verzahnungen) aus der Tiefe führt 
[Kirchner2007]. Daher kann den durchgeführten Versuchen im Zwei-Scheiben-
Prüfstand eine große Praxisrelevanz zugewiesen werden. 
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Versuche zum Roll- und Gleitverschleiß in Zwei-Scheiben-Prüfständen werden in der 
Literatur oftmals als möglicher Modellversuch für reale Bauteilprüfungen an Lagern 
oder Zahnrädern genannt [Czichos2015; Kirchner2007]. 
Bell [Bell1992] zeigt das Potential des Carbonitrierens und Aufkohlens hinsichtlich 
Verschleißminderung im Stift-Scheibe-Test (trocken) gegenüber normalisierten 
Werkstoffzuständen. Es zeigt sich eine Reduzierung des Masseverlusts, wobei die 
aufgekohlten Zustände die besten Ergebnisse erzielen. Es wird jedoch darauf 
hingewiesen, dass die Ergebnisse nicht verallgemeinert werden dürfen und eine 
Abstimmung des Gefüges mit dem Anwendungsfall erfolgen sollte. 
Untersuchungen von Köster [Köster1934] zeigen, dass das Verschleißverhalten von 
Eisenlegierungen nicht schlichtweg von der Härte, sondern auch vom jeweils 
vorliegenden Gefügeaufbau abhängt. Als Grund hierfür wird genannt, dass die beim 
Verschleißvorgang wirkende Kraft im Gegensatz zur Härtemessung nicht senkrecht, 
sondern längs zur Probenoberfläche wirkt und die unter der Oberfläche liegenden 
Schichten dadurch auch tangential belastet werden. 
Siepak [Siepak1982] beschäftigt sich mit dem Einfluss des Restaustenitgehalts im 
Zwei-Scheiben-Prüfstand bei Hertzschen Pressungen von 300 MPa bis 1400 MPa bei 
10 % Schlupf und Wasserkühlung. Für einen hochnickelhaltigen Stahl (2,7 Ma.-% Ni) 
mit 0,7 Ma.-% Chrom wurde über Gasaufkohlung ein Restaustenitgehalt von etwa 
40 Vol.-% eingestellt. Ab Pressungen von etwa 700 MPa zeigte sich ein geringerer 
Masseverlust durch Verschleiß für die Proben mit höherem Restaustenitgehalt, was 
auf die Unterdrückung der Ausbildung sowie die verlangsamte Ausbreitung von 
Ermüdungsrissen zurückgeführt wird. 
Der positive Einfluss erhöhter Restaustenitgehalte hinsichtlich Verschleißminderung 
(Werkstoff 18Cr2Ni4WA) wird auch von Zhu [Zhu1985] beschrieben. Als Gründe 
hierfür werden von ihm feine Ausscheidungen im Austenit sowie die sich im 
entstehenden Martensit ausbildenden Eigenspannungen angesehen. 
Der Einfluss thermischer und thermochemischer Behandlungen auf das 
Verschleißverhalten von Eisenwerkstoffen wurde von Gregory [Gregory1970] 
untersucht. Es zeigte sich ein deutlich verminderter Verschleiß im Amslerprüfstand für 
gesteigerte Kohlenstoffgehalte (normalgeglühter Zustand) sowie für einsatzgehärtete 
Proben mit gesteigertem Stickstoffgehalt. Als Schmierstoff wurde in diesem Fall das 
Öl SAE 30 verwendet. 
Przlęcka [Przlęcka2002; Przlęcka2004] hat sich umfassend mit dem Einfluss von 
Restaustenit und Ausscheidungen an carbonitrierten Einsatzstählen auf das 
Verschleißverhalten beschäftigt. Für die Werkstoffe 20Cr4 und 17CrNi6-6 wurde für 
einen Kohlenstoffgehalt von 1,8 Ma.-% der geringste Verschleiß festgestellt 
[Przlęcka2002]. Darüber hinaus wird dargestellt, dass Ausscheidungen (Carbonitride) 
eine Verschleißminderung bewirken, wohingegen ein gesteigerter Restaustenitgehalt 
keinen Einfluss auf das Verschleißverhalten zu haben scheint [Przlęcka2004]. 
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3.4.2 Einfluss einzelner Gefügebestandteile und/oder Behandlungsschritte 
auf die Tragfähigkeit und Festigkeitseigenschaften 
Razim [Razim1985] hat in einer umfassenden Auswertung von 
Tragfähigkeitsuntersuchungen herausgearbeitet, dass der negative Einfluss einer 
Tiefkühlbehandlung in Hinsicht auf die mechanischen Kennwerte bereits umfassend 
untersucht wurde und bekannt ist (Abbildung 3-13).  
 
Abbildung 3-13: Schematische Darstellung der Problematik hinsichtlich der Deutung von 
Versuchsergebnissen nach Tiefkühlen [Razim1985] 
Der von Ihm in [Razim1985] formulierte Satz „Eine Aussage über die positive oder 
negative Wirkung des Restaustenits ist daher nur dann möglich, wenn zugleich der 
wärmebehandlungstechnische Weg, der zur RA-armen oder gar RA-freien 
Randschicht führte, beschrieben wird.“ Ist daher nach wie vor von großer Wichtigkeit, 
sollte jedoch vom Restaustenit auf die Gesamtheit des eingestellten (Randschicht-) 
Gefüges erweitert und bei der Sichtung von Literatur stets berücksichtigt werden. 
3.4.2.1. Randoxidation 
Cameron [Cameron1983-2] verdeutlicht die Auswirkungen der Randoxidation auf die 
Anzahl an ertragbaren Lastwechsel bei Lebensdaueruntersuchungen. Er stellt fest, 
dass Proben mit stärker auftretender Randoxidation zu früheren Ausfällen neigen, da 
die Rissinitiierung aufgrund der Kerbwirkung durch Randoxidation verfrüht auftritt. 
Darüber hinaus beschreibt er, dass das Maximum der Druckeigenspannungen vor 
allem bei randoxidationsbehafteten Zuständen an beziehungsweise knapp unter der 
Oberfläche liegen sollte, um eine Rissausbreitung möglichst stark einzuschränken. 
Eine weitere Erhöhung der Lebensdauer kann durch einen Strahlvorgang im 
Anschluss an die Wärmebehandlung erreicht werden, wohingegen eine größere 
Einhärtungstiefe zu einer höheren Überlastempfindlichkeit führt. Cameron beschreibt 
darüber hinaus den negativen Einfluss nicht-martensitischer Gefügebestandteile in der 
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Randschicht, welche sowohl durch die Oxidation wichtiger Legierungselemente als 
auch eine nicht ausreichende Abschreckung entstehen können und zu einer Abnahme 
der Druckeigenspannungen im Randbereich führen. 
Durch die Oxidation von Legierungselementen im Stahl ist infolge der Entstehung von 
nicht-martensitischen Gefügebestandteilen eine Abnahme der Randhärte zu 
beobachten. Untersuchungen von Parrish [Parrish1999] und Arkhipov [Arkhipov1970] 
zeigen ebenfalls eine steigende Dauerfestigkeit mit abnehmender Randoxidation. 
Darüber hinaus verdeutlichen die Untersuchungen, dass der beim Carbonitrieren 
eindiffundierte Stickstoff aufgrund seiner härtbarkeitssteigernden Eigenschaften diese 
Effekte abmildern kann. 
Der Einfluss einzelner Legierungselemente auf die Randoxidation und die damit 
verknüpfte Tragfähigkeit im Umlaufbiegeversuch wurde von Namiki [Namiki1986] 
systematisch untersucht. Die Elemente Nickel, Molybdän, Chrom und Mangan 
bewirken eine Verringerung der Randoxidation und damit tendenziell längere 
Laufzeiten. Während geringere Siliziumgehalte zu einer tiefen Randoxidationsschicht 
führen, bewirkt ein hoher Anteil an Silizium eine kompakte oberflächennahe 
Randoxidation [Chatterjee-Fischer1976]. Es wird jedoch auch darauf hingewiesen, 
dass ein Legierungssystem mit hohen Gehalten an Nickel und Molybdän, aber 
geringen Silizium-, Mangan- und Chromgehalten hinsichtlich der Risszähigkeit zu 
bevorzugen wäre [Namiki1986]. 
Der negative Einfluss der Randoxidation auf die Bauteillebensdauer – insbesondere 
im Umlaufbiegeversuch – wurde bereits oftmals beschrieben [Beumelburg1970; 
Beumelburg1974; Naito1984; Parrish1977]. Eine Steigerung der Tragfähigkeit um 
20 % nach Entfernung der Randoxidation wurde von Razim [Razim1981] berichtet. 
Die verminderten Druckeigenspannungen in der durch eine Randoxidation 
geschädigte Bauteiloberfläche werden in der Literatur mehrfach als Ursache für 
geringere Lebensdauern im Umlaufbiegeversuch angeführt [Bacher1987; 
Beumelburg1974; Parrish1977; Schreiber1976]. 
Umlaufbiegeversuche an aufgekohlten (Gasaufkohlung beziehungsweise 
Niederdruckaufkohlung) sowie gascarbonitrierten Proben zeigen den negativen 
Einfluss der Randoxidation im Betrieb. Während zwischen den thermochemischen 
Wärmebehandlungsverfahren kein merklicher Unterschied beobachtet wird, stellt sich 
klar heraus, dass die Randoxidation beziehungsweise die Chromoxide an der 
Oberfläche beispielsweise durch die Nachbearbeitungsschritte Drehen und Polieren 
komplett entfernt werden sollten [Kabir2007]. 
Beumelburg [Beumelburg1970] beschreibt Untersuchungen an randoxidierten 
Umlaufbiegeproben mit einer Randoxidationstiefe von 5 – 20 μm sowie einem 
Restaustenitgehalt von 5 Vol.-% beziehungsweise 30 Vol.-% am Rand nach 
Gasaufkohlung und einer Anlassbehandlung bei 170 °C. Aufgrund der größeren 
Anriss- und Bruchgefahr mit steigender Randoxidationstiefe wird eine Abnahme der 
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Zeit- und Dauerfestigkeit bei Vorhandensein von Randoxidationsschichten 
beobachtet. 
Bacher [Bacher1987] beschreibt in seiner Arbeit frühere Ausfälle im 4-Punkt-
Biegeversuch nach den Bruchstadien Anriss, Rissstop sowie der instabilen 
Rissausbreitung mit stärker werdender Randoxidation. Als Ursache hierfür werden 
hauptsächlich abnehmende Druckeigenspannungen an der Oberfläche angeführt. 
Franke [Franke2018] beschreibt Ergebnisse aus der Umlaufbiegeprüfung 
unterschiedlich einsatzgehärteter Versuchsvarianten. Neben einer praxisüblichen 
Referenzvariante wurden gezielt Aspekte des Niederdruckaufkohlens 
beziehungsweise –carbonitrierens betrachtet. Für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 zeigten 
sich die besten Ergebnisse für die carbonitrierte Versuchsvariante, wobei auch für eine 
reduzierte Manganeffusion sowie vermindertes thermisches Ätzen der Korngrenzen 
eine Optimierung im Vergleich zur Referenzvariante ableitbar ist. 
3.4.2.2. Gesteigerte Restaustenitgehalte 
Sowohl die Morphologie und Härte des erzeugten Martensits als auch der Anteil und 
die Stabilität des Restaustenits in der oberflächennahen Schicht hängt zu großen 
Teilen vom Anteil des im Werkstoff vorhandenen Kohlenstoffs ab. Nach [Razim1985] 
kann sich während der Beanspruchung umwandelnder Restaustenit negativ auf die 
Dauerfestigkeit von Bauteilen auswirken.  
In der Literatur sind keine allgemeingültigen, eindeutigen Angaben über den optimalen 
Anteil an Restaustenit in Randschichten zu finden. Razim [Razim1968] zielt 
beispielsweise auf den optimalen Restaustenitgehalt mit oder ohne anschließende 
Oberflächenverfestigung für Bauteile mit hoher Schwingfestigkeit ab und Přenosil 
[Přenosil1966-2] nennt die Stabilisierungsform des Restaustenits, beispielsweise über 
zusätzlich eingebrachten Stickstoff, als wichtigen Faktor. Přenosil hat in 
umfangreichen Prüfstandsversuchen gezeigt, dass austenitische Bereiche trotz der 
verminderten Druckeigenspannungen nicht das schwächste Glied im Gefüge 
darstellen müssen, was teilweise gegen auch heute noch gültige Annahmen verstößt. 
Die lokale Festigkeit sowie der Eigenspannungszustand sind wichtige Faktoren 
bezüglich der Rissinitiierung sowie der Rissausbreitung in Bauteilen. Neben der 
geringeren Härte von Austenit im Vergleich zu Martensit, bewirken steigende Anteile 
an Restaustenit eine Abnahme der Druckeigenspannungen an der Oberfläche und 
damit einhergehend eine Abnahme der Dauerfestigkeit [Gu1989]. Der Einfluss des 
Verfahrens zur Einstellung der hohen Restaustenitgehalte auf die Prüfergebnisse 
wurde jedoch auch hier nicht detailliert untersucht.  
Während Beumelburg [Beumelburg1974] eine Abnahme der Bruch- und 
Anrissspannung mit steigendem Restaustenitgehalt beschreibt, berichtet Reimers 
[Reimers1981] von einer negativen Beeinflussung der Ergebnisse bei niedrigeren 
Restaustenitgehalten nach dem Tiefkühlen. Diese Beobachtung wird von mehreren 
Autoren [Brandis1983; Brandis1985; Dietrich1984] bestätigt und eine vermutlich 
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nachteilige Ausbildung von Eigenspannungen durch den Tiefkühlprozess als Ursache 
angeführt. Während die Einstellung höherer Restaustenitgehalte durch eine 
gesteigerte Härtetemperatur bei Einsatzstählen mit 1,0 Ma.-% Kohlenstoff zu 
schlechteren Ergebnissen aufgrund einer gesteigerten Korngröße führt 
[Reimers1981], beschreiben Brandis [Brandis1983] und Dietrich [Dietrich1985] keine 
Beeinflussung der Prüfstandsergebnisse für gesteigerte Restaustenitgehalte durch 
angehobene Kohlenstoffgehalte.  
Hinsichtlich des Einflusses des Restaustenitgehalts auf die Schwingfestigkeit 
berichten Brandis [Brandis1985] und Dietrich [Dietrich1985] über eine leichte 
Steigerung für verschiedene Einstellmöglichkeiten, wohingegen die überwiegende 
Anzahl von Veröffentlichungen eine Abnahme der Schwingfestigkeit aufgrund der 
geringeren Druckeigenspannungen in der Randschicht nach Variation des Chrom- 
und/oder Kohlenstoffgehalts beschreiben [Bacher1987; de_Paul1971; Diesburg1978; 
Razim1968; Stephens1979]. 
Der Einfluss des Restaustenitgehalts durch Aufkohlung auf 0,6 – 1,0 Ma.-% wurde an 
gekerbten Umlaufbiegeproben für die Werkstoffe 15CrNi6 und 14NiCr18 untersucht. 
Die besten Ergebnisse wurden für einen Restaustenitgehalt von etwa 35 Vol.-% 
bestimmt, da hier scheinbar der beste Kompromiss aus Härte, Duktilität, 
Anrissbeständigkeit und Umwandlung von Restaustenit im Betrieb für diesen 
Anwendungsfall vorliegt [Spangenberg2004]. 
Pacheco [Pacheco1989] berichtet von besseren Ergebnissen im Umlaufbiegeversuch 
für geringere Restaustenitgehalte für den auf etwa 0,8 Ma.-% aufgekohlten und bei 
150 °C angelassenen Werkstoff SAE 8719 (Hauptlegierungselemente: 
≈ 0,7 Ma.-% Mn; ≈ 0,5 Ma.-% Ni; ≈ 0,5 Ma.-% Cr). Es muss jedoch darauf 
hingewiesen werden, dass in der zitierten Arbeit teilweise sehr feine Strukturen durch 
Einfachhärtung nach erneutem Austenitisieren eingestellt wurden. 
Hinsichtlich des Einflusses des Restaustenitgehalts auf den 4-Punkt-Biegeversuch gibt 
es eine Vielzahl an Veröffentlichungen mit teilweise stark unterschiedlichen Aussagen. 
Ursache hierfür ist, dass die Einstellung des Restaustenitgehalts über eine Vielzahl an 
Stellschrauben erfolgte, welche teilweise nicht ausreichend dokumentiert wurden. Zu 
nennen ist hier neben dem Kohlenstoff- und Stickstoffgehalt eine Variation des 
Legierungskonzepts sowie der Prozesstemperaturen. Darüber hinaus sind eine 
Vielzahl an Untersuchungen nach einer Einstellung der 
Randschichtzusammensetzung über Tiefkühlen vorhanden. 
Untersuchungen an aufgekohlten, gekerbten 4-Punkt-Biegeproben des Werkstoffs 
14NiCr11 von Jeddi [Jeddi2005] haben eine Verbesserung der Performance für 
gesteigerte Restaustenitgehalte gezeigt. Ursächlich hierfür scheint die Ausbildung von 
Druckeigenspannungen infolge der Restaustenitumwandlung durch die 
Beanspruchung zu sein. 
Der Einfluss gesteigerter Restaustenitgehalte auf 4-Punkt-Biege- sowie 
Umlaufbiegeversuche wurde ebenfalls von Panhans [Panhans1981] untersucht. Die 
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Untersuchungen erfolgten an dem auf 1 Ma.-% aufgekohlten Werkstoff AISI E9310 
(Hauptlegierungselemente: ≈ 3,1 Ma.-% Ni; ≈ 1,3 Ma.-% Cr; ≈ 0,5 Ma.-% Mn), bei 
welchem über ein Tiefkühlen nach der Wärmebehandlung Restaustenitgehalte von 
30 Vol.-% beziehungsweise 55 Vol.- % eingestellt wurden. Auch hier wurden die 
besseren Ergebnisse für die Proben mit gesteigertem Restaustenitgehalt erzielt, 
wohingegen die Veränderungen im Gefüge durch das Tiefkühlen nur nebensächlich 
diskutiert werden. Während der Bauteilprüfung wurde der mit steigender Anzahl an 
Lastwechseln zunehmende Abbau von Restaustenit sowie der Eigenspannungen 
beschrieben, wobei der Restaustenitgehalt gegen einen Grenzwert > 0 Vol.-% läuft.  
In Untersuchungen von Brandis [Brandis1983] an aufgekohlten 3-Punkt- und 
Umlaufbiegeproben (0,6 Ma.-% beziehungsweise 1,0 Ma.-% Kohlenstoff) der 
Werkstoffe 14NiCr18 und 16MnCr5 mit konstanter Anlasstemperatur (170 °C) wurde 
der Restaustenitgehalt neben dem Kohlenstoffgehalt auch über die 
Austenitisierungstemperatur sowie ein Tiefkühlen variiert. Während für den höher mit 
Nickel legierten Stahl durchweg bessere Ergebnisse erzielt wurden, konnte auch durch 
höhere Restaustenitgehalte eine gesteigerte Biegefestigkeit erreicht werden, sofern 
sich die Korngröße in einem üblichen Rahmen bewegte. 
Clarke [Clarke2014] schreibt, dass der Gehalt an Restaustenit auf den jeweiligen 
Anwendungsfall angepasst werden sollte. Es wird jedoch auch aufgezeigt, dass sich 
eine geringere Austenit-Korngröße, welche über eine geschickte Temperaturführung, 
die Wahl des Wärmebehandlungsverfahrens oder das Mikrolegierungskonzept 
erreicht werden kann, positiv auswirkt. Außerdem sollte auf einen möglichst 
homogenen Austenit hinsichtlich der Elementverteilung hingearbeitet werden. 
3.4.2.3. Carbonitrierte Randschichten 
Untersuchungen von Meinhardt [Meinhardt1982] lassen vermuten, dass das 
Carbonitrieren neben einer verbesserten Anlassbeständigkeit zu einer erhöhten 
Dauerfestigkeit sowie besserem Verschleißwiderstand gegenüber dem Aufkohlen 
führt. Darüber hinaus ist die Wirkung des eingebrachten Stickstoffs als 
härtbarkeitssteigerndes Element bekannt. 
Zum Verschleißverhalten von carbonitrierten Proben gibt es in der Literatur 
verschiedene Aussagen. Während Untersuchungen von Milano [Milano1964] einen 
vergleichsweise hohen Verschleiß zeigen, berichtet Meinhardt [Meinhardt1982] 
aufgrund der härtbarkeitssteigernden Wirkung von Stickstoff von einer Verminderung. 
Přenosil [Přenosil1966-2] berichtet ebenfalls von einem besseren Verschleißverhalten 
carbonitrierter Proben in schnelllaufenden und hochbelasteten Betriebszuständen. Als 
Ursache wird die Verfestigungsfähigkeit des Restaustenits genannt. Es ist jedoch zu 
beachten, dass das Verschleißverhalten von einer Vielzahl von Faktoren sowie der 
gewählten Untersuchungsmethode abhängt. 
Börnecke [Börnecke1976] und Brugger [Brugger1973] haben festgestellt, dass bei 
Proben mit stickstoffhaltigem Restaustenit eine erhöhte Biegefestigkeit im Vergleich 
zu lediglich kohlenstoffhaltigem Restaustenit vorliegt. Razim [Razim1985] versucht 
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ebenfalls den Einfluss des enthaltenen Stickstoffs herauszuarbeiten, zeigt in seiner 
kritischen Durchsicht bestehender Literatur jedoch auch teilweise Schwächen 
hinsichtlich der Dokumentation sowie eventuell getroffener Schlussfolgerungen auf. Es 
wird vermutet, dass die Stabilisierung des Restaustenits durch die 
Carbonitrierbehandlung verantwortlich für die vergleichsweise besseren Ergebnisse ist 
[Razim1968]. 
Torsionsversuche am Werkstoff 20MnCr5 haben gezeigt, dass für Restaustenitgehalte 
unter 45 Vol.-% an carbonitrierten Proben eine Verschlechterung im 
Zeitfestigkeitsbereich auftritt. Bei Restaustenitgehalten oberhalb 45 Vol.-% und 
feinverteilten Ausscheidungen ist jedoch eine Steigerung der Lebensdauer sichtbar, 
welche auf die erhöhte Restaustenitstabilität zurückgeführt wird. Die Proben des 
Werkstoffs 18CrNiMo7-6 und 20MoCr4 zeigten diese Trends nicht, sondern liegen 
durchgängig unterhalb einer aufgekohlten Referenzvariante [Lombardo2011]. 
Untersuchungen von Přenosil an carbonitrierten Umlaufbiegeproben verschiedener 
Werkstoffe haben gezeigt, dass mit steigendem Restaustenitgehalt eine Zunahme der 
Dauerfestigkeit beobachtet werden kann [Přenosil1966-1]. Für gasaufgekohlte (GAK) 
Umlaufbiegeproben wurde hingegen ein gegenläufiger Trend beobachtet [Razim1968; 
Beumelburg1974]. 
Untersuchungen an carbonitrierten Lagern des Werkstoffs 100Cr6 haben eine um den 
Faktor 10 gesteigerte Dauerfestigkeit (90 % Überlebenswahrscheinlichkeit) gezeigt. 
Durch den themochemischen Prozess bei 800 – 900 °C nach Ölabschrecken und 
Anlassen bei 150 – 250 °C wurde ein Gefüge aus feinnadeligem Martensit mit 
vergleichsweise viel Restaustenit und vielen feinen Ausscheidungen (Carbide und 
Nitride) erzeugt [Rajan2013]. 
Prado [Prado1984] hat umfangreiche Untersuchungen zum Umlaufbiegeversuch an 
gekerbten und ungekerbten Proben nach unterschiedlichen Carbonitrierprozessen für 
zwei Legierungssysteme (vergleichbar mit 20NiCrMo2 beziehungsweise 15NiCr13) 
durchgeführt. Über die Variation der Prozessparameter wurden Varianten mit einem 
Restaustenitgehalt von teilweise über 50 Vol.-% eingestellt, wobei bei 
Restaustenitgehalten von etwa 20 – 30 Vol.-% die besten Ergebnisse erzielt wurden. 
Von Stöberl [Stöberl2015] durchgeführte Wechselbiegeversuche an aufgekohlten 
beziehungsweise carbonitrierten Proben der Werkstoffe 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6 
ergaben eine deutliche Steigerung der Dauerfestigkeit für carbonitrierte Proben mit 
einem erhöhtem Restaustenitgehalt von etwa 35 Vol.-%. Als Hauptursache hierfür wird 
der Aufbau von Druckeigenspannungen im Martensit aufgrund plastischer Deformation 
oder spannungsinduzierter Restaustenitumwandlung genannt. Darüber hinaus ist für 
die carbonitrierten Proben die Zwillingsbildung in den austenitischen Bereichen durch 
die zyklische Beanspruchung ohne Abbau von Restaustenit denkbar. 
Der Einfluss des Carbonitrierens auf die Biegefestigkeit in Kombination mit einer 
Variation des Restaustenitgehalts wurde ebenfalls von Přenosil [Přenosil1966-1; 
Přenosil1966-2] untersucht. Es wird der positive Einfluss erhöhter Restaustenitgehalte 
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auf die statische Biegefestigkeit für mit Mangan und Chrom legierte Stähle 
beschrieben. Die verbesserte Plastizität der restaustenithaltigen Gefüge wird hierfür 
als Hauptursache angesehen, ohne jedoch auf eventuelle negative Effekte des 
teilweise angewendeten Tiefkühlprozesses einzugehen. Außerdem wird für die 
carbonitrierten Stähle (Kohlenstoffgehalt etwa 0,85 – 1,05 Ma.-%; Stickstoffgehalt 
etwa 0,25 – 0,35 Ma.-%) in Umlaufbiegeversuchen ein Anstieg der Dauerfestigkeit mit 
zunehmendem Restaustenitgehalt beschrieben, wohingegen für statische 
Biegeversuche schlechtere Ergebnisse genannt werden. 
3.4.2.4. Ausscheidungen 
Vinokur [Vinokur1978] bestätigt den positiven Effekt höherer Restaustenitgehalte 
(≈ 25 Vol.-%) auf die Flankentragfähigkeit mit der Einschränkung, dass einige 
feinverteilte Restcarbide vorhanden sein müssen. Werden auch diese durch zu hohe 
Prozesstemperaturen aufgelöst, so fällt der Widerstand gegen Grübchenbildung 
wieder ab. Abudaia [Abudaia2003] führte Lebensdauerversuche zur 
Grübchentragfähigkeit im gestrahlten Zustand an schrägverzahnten Prüfrädern mit 
erhöhtem Restaustenitgehalt von etwa 60 Vol.-% durch. Die dabei erzielten 
Tragfähigkeitswerte liegen auf einem vergleichbaren Festigkeitsniveau mit Prüfrädern 
geringeren Restaustenitgehalts. Er weist auf eine teilweise Umwandlung des 
Restaustenits bis auf 30 Vol.-% in Martensit in der obersten Randschicht bis ca. 10 μm 
Tiefe hin, was er mit den eingebrachten Verformungen bzw. Druckeigenspannungen 
im Lauf begründet. 
Nach Landgraf [Landgraf1978] können bereits Ausscheidungen und Einschlüsse mit 
einer Größe von 5 μm als Kerbe im Werkstoff angesehen werden. Parrish 
[Parrish1977] beschreibt darüber hinaus eine Minderung der Festigkeit von bis zu 
30 % für fein verteilte globulare Ausscheidungen, verweist jedoch auch auf das jeweils 
vorliegende Wechselspiel aus Teilchengröße und Eigenspannungszustand. 
In einer Veröffentlichung von Murakami [Murakami2012] wird umfangreich auf den 
Einfluss von Einschlüssen und Ausscheidungen auf die Lebensdauer im 
Umlaufbiegeversuch eingegangen. Während große Einschlüsse und Ausscheidungen 
sowie Ausscheidungen auf den Korngrenzen zu vermeiden sind, wird beschrieben, 
dass feinverteilte, kleine Ausscheidungen die Festigkeitseigenschaften positiv 
beeinflussen. Es wird jedoch auch darauf hingewiesen, dass selbst diese 
Ausscheidungen je nach Größe und Form teilweise nachteilige Auswirkungen haben 
können. 
Von Gu [Gu1989] wird eine Beschleunigung der Rissausbreitung durch Carbide sowie 
eine Verlangsamung der Rissausbreitung durch hohe Restaustenitgehalte 
beschrieben. 
3.4.2.5. Variation der Anlassbehandlung 
In der Literatur wird dargestellt, dass bei carbonitrierten Einsatzstählen durch eine 
Erhöhung der Anlasstemperatur über die übliche Temperatur von 180 °C hinaus eine 
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Verbesserung der Festigkeitseigenschaften an Wälzlagern erzielt wird [Luty1973]. Als 
Ursache dafür wird der in der Randschicht vorhandene Restaustenit genannt, welcher 
durch martensitische Umwandlung beim Anlassen zu einer Steigerung der 
Druckeigenspannungen führt, sowie die Tatsache, dass die Härte aufgrund des 
eindiffundierten Stickstoffs und der daraus resultierenden verbesserten 
Anlassbeständigkeit im Vergleich zu aufgekohlten Zuständen nur geringfügig 
abnimmt. 
Untersuchungen zum Einfluss der Anlasstemperatur auf Proben aus 20MnCr5 zeigen 
unterschiedliche Vorgänge in Abhängigkeit der Temperatur [da_Cunha2009]. 
Während bei Temperaturen unter 200 °C Carbide aus dem an Kohlenstoff 
übersättigten Martensit ausgeschieden werden, tritt bei höheren Temperaturen eine 
Bildung von Martensit aus dem im Werkstoff enthaltenen Restaustenit auf. Ab 
Temperaturen von 250 °C wird eine Zementitbildung beobachtet, was neben einer 
Versprödung zu einer Abnahme der Härtewerte sowie der Zeitfestigkeit führt. 
Fett [Fett1982] beschreibt eine merkliche Steigerung der Bruchkräfte mit einem 
Anstieg der Anlasstemperatur bis zu einer Temperatur von 205 °C. 
Stephens [Stephens1979] schreibt über den deutlichen Anstieg der 
Rissausbreitungsgeschwindigkeit bei bei 218 °C angelassenen 
hochrestaustenithaltigen Gefügezuständen, was sich negativ auf die Ergebnisse des 
Umlaufbiegeversuchs auswirkt. 
Eine erhöhte Anlasstemperatur wirkt sich nach einer Reihe von Autoren [Brugger1964; 
Krempe1979; Rosenblatt1985; Schreiber1976; Schreiber1978; Wiegand1967-2] 
aufgrund der reduzierten Druckeigenspannungen negativ auf die Schwingfestigkeit 
aus.  
3.5 Schleifprozess 
Eine wesentliche Einflussgröße auf das erzielte Schleifergebnis ist ‒ neben dem 
verwendeten Setup bestehend aus Werkzeugmaschine, Schleifscheibe und 
Kühlschmierstoff ‒ das vorliegende Randschichtgefüge des zu schleifenden Bauteils. 
Darüber hinaus spielen die Prozessparameter wie Schnittgeschwindigkeit, Zustellung 
und Vorschubgeschwindigkeit sowie Details zum Abrichten eine große Rolle. 
Die beim diskontinuierlichen Profilschleifen verwendete Schleifscheibe entspricht in 
der Regel dem gewünschten Fertigprofil der Verzahnung. Als Abrichten wird das 
Formen und Schärfen der Schleifscheibe bezeichnet. Hierbei werden unter anderem 
Zusetzungen des Werkzeugporenraums entfernt und die Schleifscheibe wieder in die 
gewünschte geometrische Form gebracht. 
Eine wichtige Prozessgröße ist das bezogene Zeitspanvolumen Q´w während zur 
Überwachung des Prozesses die mit dem Verschleiß der Schleifscheibe zunehmende 
Spindelleistung Ps verwendet werden kann. 
38          Kenntnisstand 
 
Zur Detektion einer möglichen thermisch bedingten Randzonenschädigung 
(Schleifbrand) können die vier üblichen Verfahren (Nitalätzung, Barkhausenrauschen 
und Rissprüfung sowie röntgenografische Messungen) angewandt werden. 
Abbildung 3-14 zeigt typische Eigenspannungsverläufe einsatzgehärteter Proben 
nach dem Schleifprozess. Kommt es beim Schleifprozess zu Schleifbrand (SB), 
werden an beziehungsweise knapp unter der Oberfläche Zugeigenspannungen 
ausgebildet, welche nach heutigem Stand der Technik negativ bewertet werden 
[Hechler2014]. Ein Schleifprozess ohne Schleifbrand hat in der Regel oberflächennahe 
Druckeigenspannungen zur Folge. 
 
Abbildung 3-14: Typische Eigenspannungsverläufe nach dem Schleifprozess [Hechler2014] 
Das Schleifen einsatzgehärteter Werkstoffe stellt sich bei Zahnrädern als besonders 
anspruchsvoll dar, da sich die Schleifscheibe aufgrund der hart-zähen Randschicht 
nach der Bearbeitung weniger Lücken zusetzt. Hierdurch kann die Reibleistung und 
somit auch die Wärmeentwicklung steigen, sodass auf der Zahnflanke Schleifbrand 
entsteht [Klocke2007]. 
Das Grundproblem einer Randzonenschädigung infolge des Schleifprozesses ist die 
Umwandlung von mechanischer in thermische Energie beim Kontakt der 
Schleifscheibe mit dem Werkstück. Wird diese Wärme nur unzureichend abgeführt, 
steigt die Temperatur in der Bauteilrandschicht an und es kommt durch 
Umlagerungsvorgänge von Kohlenstoff sowie zeitlich begrenzter Volumenzu- und 
abnahmen zur Ausbildung von Zugeigenspannungen sowie einem Härteabfall 
[Grinko2006]. 
In Stichversuchen wurde die Schleifbarkeit carbonitrierter Zahnräder in einem 
öffentlich geförderten Vorhaben betrachtet. Hierbei wurden die Zahnräder jedoch 
vorgeschliffen, um Aufmaßschwankungen beim Schleifen ausschließen zu können, 
was jedoch auch Einflüsse einer veränderten Randoxidation überdeckt [Klocke2007]. 
Bei den carbonitrierten Zahnrädern konnte eine signifikante Verringerung der 
Standzeit der Schleifscheibe, im Vergleich zu konventionell einsatzgehärteten 
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Bauteilen, festgestellt werden. Die konventionell einsatzgehärteten Zahnräder konnten 
vollständig schleifbrandfrei geschliffen werden (47 Zähne). Die carbonitrierten 
Zahnräder wiesen bereits nach 31 geschliffenen Lücken Schleifbrand auf. Die 
ebenfalls beschriebene verschlechterte Schleifbarkeit bei größerer CHD wird primär 
auf eine verstärkte Randoxidation aufgrund der längeren Prozessdauer zurückgeführt 
[Klocke2007]. 
Bei der Betrachtung der zuvor beschriebenen Ergebnisse von Klocke [Klocke2007] ist 
jedoch zu beachten, dass aufgrund der aus Sicht der Wärmebehandlung teilweise 
unglücklichen Wahl der Wärmebehandlungsroute keine Verallgemeinerungen der 
Ergebnisse zulässig sind. So wurde bei den carbonitrierten Varianten nicht auf die Art 
und Anzahl der sich einstellenden Ausscheidungen eingegangen und zur Einstellung 
unterschiedlicher Restaustenitgehalte primär die Tiefkühlung genutzt, ohne die damit 
einhergehenden Änderungen im Gefüge ausreichend zu dokumentieren und zu 
bewerten. 
Der Einfluss auf die Schleifbarkeit hart-zäher Randzonen von nicht vorgeschliffenen 
Zahnrädern, wie sie auch bei konventionell einsatzgehärteten, randoxidierten 
Zahnrädern auftreten, wurde ebenfalls untersucht. Es wurde gezeigt, dass durch 
gezielt gewählte Prozessparameter sowie Schleifscheibenspezifikationen die 
Standzeit und das Schleifergebnis positiv beeinflusst werden können [Klocke2010]. 
Als Ursache für die schlechtere Standzeit beim Schleifen vergleichsweise weicher 
Schichten wird die Zusetzung der Schleifscheibe und das dadurch behinderte Wirken 
des Kühlschmierstoffs angeführt. 
Die Arbeit von Grinko [Grinko2006] beschäftigt sich mit der thermo-mechanischen 
Schädigung beim Zahnflankenprofilschleifen für den Werkstoff 17CrNiMo6. Das Ziel 
dieses Schleifverfahrens ist es, die optimale Geometrie der Zahnflanke inklusive einer 
ausreichenden Oberflächengüte einzustellen und dabei hinsichtlich der Standzeit, 
Kosten und Durchsatz zu optimieren. Eine Schädigung der Werkstückrandzone durch 
Überhitzung während des Schleifprozesses, welche sich durch Anlasszonen, 
Schleifbrand und/oder Schleifrisse äußern kann, ist daher zu vermeiden, wobei die 
zuvor gewählte Anlasstemperatur zunächst als Richtwert für eine zulässige 
Temperatur-Obergrenze dienen kann. Bei einer Randschichtschädigung durch den 
Schleifprozess kann es zu einem messbaren Härteabfall, einer Änderung des 
Eigenspannungszustands oder auch der Entstehung von Schleifbrand 
beziehungsweise Schleifrissen kommen. Darüber hinaus ist das Auftreten dünner 
Neuhärtungszonen möglich [Grinko2006]. 
Mehrere Autoren [Heinzel2014; Jermolajev2018; Malkin2007] beschäftigen sich 
ebenfalls umfangreich mit dem Einfluss der Temperatur während des Schleifprozesses 
auf eine mögliche Randzonenschädigung. Während das erneute Austenitisieren der 
Randschicht während des Schleifens unter anderem aufgrund der Bildung von nicht 
angelassenem Martensit durch die anschließende schnelle Abkühlung (Wärmeabfuhr 
durch Kühlschmierstoff (KSS) sowie Wärmeleitung ins Bauteilinnere) stets vermieden 
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werden sollte, ist bereits ab dem Überschreiten der Anlasstemperatur mit einer 
Gefügeänderung beziehungsweise –schädigung zu rechnen (Abbildung 3-15). 
 
Abbildung 3-15: Schematische Darstellung des Temperatureinflusses auf das Schleifergebnis 
nach [Jermolajev2018] 
Die Dissertationsschrift von Gorgels [Gorgels2011] beschäftigt sich mit der Entstehung 
und Vermeidung von Schleifbrand beim diskontinuierlichen Profilschleifen von 
Zahnrädern der Werkstoffe 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6. Während die Entstehung von 
Schleifbrand, Schleifrissen und Neuhärtungszonen vermieden werden sollte, muss 
stets eine unvermeidbare Gefügeänderung durch den Schleifprozess in gewissem 
Maße toleriert werden. Die Arbeit belegt, dass mittels Nitalätzung und 
Barkhausenrauschen ein sensibler Nachweis von Schleifbrand für einsatzgehärtete 
Zahnräder mit vergleichsweise geringer Variation des 
Wärmebehandlungsergebnissen hinsichtlich CHD, Restaustenitgehalt, Randhärte und 
Kohlenstoffgehalt möglich ist. Die besten Schleifergebnisse im Rahmen der Arbeit 
wurden für hohe Härtewerte und eine möglichst nicht vorhandene beziehungsweise 
durch Strahlen reduzierte Randoxidationsschicht erzielt, wohingegen vergleichsweise 
weiche Gefügebestandteile mit einem schlechteren Schleifergebnis einhergehen 
[Gorgels2011].  
3.6 Maß- und Formänderungen nach dem Einsatzhärten 
Maß- und Formänderungen nach dem Einsatzhärten entstehen zum einen durch das 
Auslösen von Fertigungsspannungen, welche sich bereits zuvor im Bauteil befinden. 
Zum anderen sind thermische sowie umwandlungsbedingte Volumenänderungen als 
hauptverantwortlich anzusehen [Gondesen2000]. 
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Diese auch als Verzug bekannten Phänomene können in vermeidbare sowie 
unvermeidbare Maß- und Formänderungen getrennt werden [Wyss1978]. Es ist zu 
beachten, dass die unvermeidbaren Maß- und Formänderungen nicht ausschließlich 
aus der Wärmebehandlung resultieren, sondern die gesamte vorangestellte 
Fertigungs- beziehungsweise Prozesskette relevant ist. Eine Optimierung derselben 
kann zu einer Verminderung des Verzugs im Betrieb beitragen [Lübben1997]. 
Nachfolgend werden einige bekannte Einflussgrößen auf die sich ergebenden Maß-
und Formänderungen beschrieben. 
Bergström [Bergström1988] und Mallener [Mallener1990] beschreiben den Einfluss 
ungünstiger Geometrien beziehungsweise Bauteilformen, welche durch eine 
Optimierung der Gestalt gemindert werden können. So ist beispielsweise zu beachten, 
dass Ecken und Kanten von Bauteilen den anderen Bereichen bei der Umwandlung 
vorauseilen und daher besonders anfällig hinsichtlich Maß- und Formänderungen sind 
[Wyss1978]. 
Ein weiterer bekannter Einfluss ist der Seigerungszustand des vorliegenden 
Werkstücks aufgrund der lokalen Unterschiede hinsichtlich der Härtbarkeit sowie der 
daraus resultierenden Umwandlungsvorgänge [Champin1985; Finnern1954; 
Fukuzumi1992; Saboury1992]. Ein bewährtes Mittel zur Reduktion dieser Probleme ist 
die Verwendung eingeschränkter Härtbarkeitsstreubänder [Bergström1988; 
Hock1997; Mallener1990; Sabelström1992], wobei zu berücksichtigen ist, dass 
unterschiedliche Legierungssysteme bedingt durch die zugegebenen Elemente 
verschieden starke, teilweise nicht vermeidbare Seigerungen aufweisen. 
Aufgrund der veränderten Warmfließgrenze bei hohen Temperaturen im 
Wärmebehandlungsprozess ist außerdem auf die Chargierung der Bauteile zu achten 
[Mallener1972].  
Finnern [Finnern1954] beschreibt den Einfluss des gewählten Härteverfahrens auf die 
sich ergebenden Maß- und Formänderungen. Während eine auf den 
Randkohlenstoffgehalt abgestimmte Direkthärtung zu den geringsten Verzügen führt, 
wurde für eine Härtung nach isothermer Umwandlung eine Steigerung beobachtet. 
Chatterjee-Fischer [Chatterjee-Fischer1973-2] beschreibt eine Steigerung der aus 
thermischen Spannungen resultierenden Maß-und Formänderungen für: 
x Eine erhöhte Abschrecktemperatur 
x Eine gesteigerte Abschreckgeschwindigkeit 
x Größere Wärmeausdehnungen 
x Niedrigere Warmfestigkeiten 
x Größere Abmessungen des Bauteils 
x Kleinere Wärmeleitfähigkeit 
In der Verzugsmonographie der AWT [Heeß2011] wird sehr umfangreich auf die 
Einflussgrößen des Verzugs sowie dessen Folgen eingegangen, wohingegen im 
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Rahmen dieser Arbeit lediglich die Einflüsse des eigentlichen thermochemischen 
Wärmebehandlungsprozesses untersucht werden sollen.  
Während die Maß- und Formänderungen beim Einsatzhärten hauptsächlich vom 
Grundwerkstoff sowie der Aufkohlungstiefe bestimmt werden, sind für den Verzug 
beim Anlassen der Bauteile die Ausscheidungsbildung sowie die Entspannung des 
Gefüges zu nennen [Heeß2011]. Dabei wird bei Temperaturen oberhalb 100 °C von 
einer Volumenabnahme infolge der Ausscheidungsbildung mit dem zwangsgelösten 
Kohlenstoff berichtet, wohingegen es oberhalb 200 °C zu einer Volumenzunahme 
durch Restaustenitumwandlung und einer Volumenabnahme durch 
Ausscheidungsbildung kommen kann (vergleiche Kapitel 3.1.4). 
3.7 Umwandlungsvorgänge und Ausbildung von 
Eigenspannungen im Werkstück durch das Einsatzhärten 
In der Literatur werden die innerhalb eines abgeschlossenen Systems, auf welches 
keine äußeren Kräfte und/oder Momente wirken, stets im Gleichgewicht stehenden 
Eigenspannungen in abstrahierter Form zweckmäßig in Eigenspannungen 1., 2. 
Beziehungsweise 3. Art unterteilt [Macherauch1973; Scholtes2000]. 
x Eigenspannungen 1. Art sind über größere Werkstoffbereiche wie 
beispielsweise viele aneinander angrenzende Körner hinsichtlich ihrer Größe 
und Richtung nahezu konstant beziehungsweise homogen. Eingriffe in dieses 
System bewirken stets makroskopische Maßänderungen. 
o Thermische Eigenspannungen infolge ungleicher 
Abkühlgeschwindigkeiten im Rand- beziehungsweise Kernbereich 
o Thermische und Umwandlungsspannungen infolge einer in bestimmten 
Temperaturbereichen auftretenden Umwandlung im Werkstoff 
o Biegeeigenspannungen durch überelastische Biegebeanspruchung 
x Eigenspannungen 2. Art hingegen sind lediglich innerhalb eines Kornes ‒ also 
innerhalb eines kleineren Probenbereichs ‒ beziehungsweise Kornbereichs 
homogen. Die mit diesen Eigenspannungen verbundenen inneren Kräfte und 
Momente sind über hinreichend viele Körner im Gleichgewicht, weshalb 
Eingriffe in dieses Gleichgewicht zu makroskopischen Maßänderungen führen 
können. 
o Thermische Eigenspannungen in mehrphasigen Werkstoffen aufgrund 
unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten 
o Verformungsbedingte Eigenspannungen infolge von Inhomogenitäten 
hinsichtlich der Eigenschaften innerhalb eines Vielkristalls 
x Eigenspannungen 3. Art sind bereits über kleinste Werkstoffbereiche (mehrere 
Atomabstände) hinweg inhomogen und die hiermit verknüpften inneren Kräfte 
und Momente lediglich innerhalb großer Teile eines Korns im Gleichgewicht. 
Daher haben Eingriffe in dieses Gleichgewicht keine makroskopischen 
Maßänderungen zur Folge.  
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o Eigenspannungen durch gelöste Fremdatome, Versetzungen, 
Korngrenzen oder Ausscheidungen 
Im Allgemeinen ist der Eigenspannungszustand von einer Vielzahl an Faktoren wie 
den Element-Tiefenprofilen, der Aufkohlungstiefe, der Härtbarkeit des 
Grundwerkstoffs sowie der Abkühlgeschwindigkeit abhängig [Gondesen2000]. 
Wie aus Abbildung 3-16 zu erkennen ist, spielt der Gehalt an gelösten Fremdatomen 
nach dem Einsatzhärtungsprozess für Kern und Randschicht eine große Rolle bei den 
ablaufenden Umwandlungsvorgängen. Aus diesem Grund wird oftmals das 
vereinfachte Rand-Kern-Modell zur Betrachtung der ablaufenden Vorgänge 
herangezogen, welches grundsätzlich auf den ZTU-Kurven für die lokalen 
Zusammensetzungen beruht. Aufgrund der jeweils vorliegenden chemischen 
Zusammensetzung und lokal unterschiedlichen Temperatur-Zeit-Verläufen ergeben 
sich Unterschiede im Umwandlungsverhalten [Macherauch1983; Rose1966]. 
     
Abbildung 3-16: Schematische Darstellung der ZTU-Schaubilder für eine einsatzgehärtete 
Probe im Rand- beziehungswiese Kernbereich (links) sowie schematische Darstellung der 
Martensit-Start-Temperatur und der Temperatur im Bauteil zu verschiedenen Zeitpunkten in 
Abhängigkeit des Oberflächenabstands (rechts) [Hoferer1996] 
Im Regelfall wandelt der Bauteilkern beim Einsatzhärten aufgrund der höheren 
Martensit-Start-Temperatur vor der Randschicht um, was zur Ausbildung von 
Druckeigenspannungen an der Oberfläche führt (Abbildung 3-17).  
 
Abbildung 3-17: Entwicklung der Eigenspannungen basierend auf dem Rand-Kern-Modell 
[Macherauch1983] 
Bei hohen Kohlenstoffgehalten und damit einhergehend gesteigerten 
Restaustenitgehalten wird das Eigenspannungsmaximum in größere Bauteiltiefen 
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verschoben [Hoferer1996]. Des Weiteren ist bekannt, dass eine 
Randoxidationsschicht zur Ausbildung von Zugeigenspannungen unmittelbar an der 
Oberfläche führen kann. 
Grund hierfür ist, dass es aufgrund der Randoxidation zu einer anderen 
beziehungsweise verspäteten Umwandlung in der Randschicht kommt, wodurch die 
für diese Fälle beobachteten Zugeigenspannungswerte erklärt werden können 
[Beumelburg1974; Chatterjee-Fischer1973-2; Parrish1977; Petty1970]. 
Während zum Einfluss einzelner Legierungselemente keine einheitlichen Erkenntnisse 
vorzuliegen scheinen, wird ein Anstieg des unter Druckeigenspannungen stehenden 
Bereichs sowie des Druckeigenspannungsmaximums mit größeren Prozesszeiten und 
Temperaturen beziehungsweise größerer CHD beschrieben [Hanke1970; 
Macherauch1983; Motoyama1971; Parrish1977]. 
Réti [Réti2003] beschreibt ebenfalls den Zusammenhang von eingestellter CHD und 
sich ausbildenden Eigenspannungen. Während der größte Bereich der 
Einsatzhärtungstiefe im Regelfall (praxisübliche Einsatzhärtungsvariante) unter 
Druckeigenspannungen liegt, müssen in den darunter liegenden Bereichen vermehrt 
Zugeigenspannungen dominant sein. Darüber hinaus verschiebt sich das Maximum 
der Eigenspannungen mit zunehmender CHD in größere Bauteiltiefen sowie zu 
größeren betragsmäßigen Werten.  
Koch [Koch1982] und Parrish [Parrish1977] beschreiben eine Abnahme der 
Druckeigenspannungen, teilweise bis in den Zugbereich, durch einen gesteigerten 
Kohlenstoffgehalt am Rand. Ursächlich hierfür sind die verschobenen 
Umwandlungspunkte und ein gesteigerter Restaustenitgehalt im Werkstoff. 
Es ist zu beachten, dass für Bauteile mit einem größeren Anteil an Restaustenit die 
Messung der Eigenspannungen nicht ausschließlich im Martensit erfolgen sollte. Die 
Aussagen hinsichtlich der sich bei verschiedenen Restaustenitgehalten ausbildenden 
Eigenspannungen sind jedoch nicht einheitlich [Beumelburg1974; Bierwirth1964; 
Kim1981]. 
Untersuchungen von Katemi [Katemi2014] beschäftigen sich mit der Ausbildung von 
Eigenspannungen in carbonitrierten Einsatzstählen in Abhängigkeit des Kohlenstoff- 
und Stickstoffgehalts. Hierzu wurden Eigenspannungsverläufe im Martensit und 
Restaustenit im Werkstoff 18CrNiMo7-6 für eine Randschicht mit 25 Vol.-% 
beziehungsweise 50 Vol.-% Restaustenit aufgenommen. Es zeigt sich ein großer 
Einfluss des Wärmebehandlungsprozesses auf die Lage und den Maximalwert der 
Eigenspannungen, wobei ein geringerer Restaustenitgehalt scheinbar zu höheren 
betragsmäßigen Druckeigenspannungen führt. 
Wie bereits zuvor erwähnt (Kapitel 3.1.4) wurde der Abbau der 
(Druck-)Eigenspannungen durch den Anlassprozess umfassend beschrieben 
[Brugger1964; Brugger1971; Krempe1979; Vöhringer1983]. 
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4 Untersuchungs- und Auswertemethoden sowie 
verwendete Probenkörper 
Neben den angewandten Methoden und Verfahren zur Charakterisierung der 
Zustände werden nachfolgend ebenfalls relevante Daten zu den durchgeführten 
Prüfverfahren zur Beurteilung der thermischen und mechanischen Stabilität, der 
Tragfähigkeit beziehungsweise Festigkeit sowie zur Maß- und Formänderung inklusive 
der jeweils verwendeten Probenkörper angeführt. 
Die hierbei beschriebenen Proben wurden stets aus dem Bereich 40 – 140 mm 
entfernt vom Mittelpunkt des Halbzeugs entnommen (Abbildung 4-1). Hierdurch sollte 
vermieden werden, dass beispielsweise unterschiedliche Seigerungszustände aus 
dem Kernmaterial zu untersuchende Phänomene überdecken. 
 
Abbildung 4-1: Skizzierte Probenentnahme aus dem Rand des Halbzeugs
4.1 Couponprobe 
Zur Einstellung und Kontrolle der Wärmebehandlungsvarianten mittels 
Funkenspektrometrie (SOES) sowie der Aufnahme von metallografischen 
Schliffbildern und Härteverläufen wurden Couponproben entsprechend Abbildung 4-2 
angefertigt. Des Weiteren erfolgte die röntgenografische Messung der Phasenanteile 
(inklusive Ausscheidungen) sowie der Eigenspannungsverläufe an diesen Proben, um 
nach Möglichkeit ausschließlich den Einfluss des Gefüges selbst ohne eventuelle 
Einflüsse der Probengeometrie zu bestimmen. Für die tiefgehenden Analysen mittels 
Raster (REM)- und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) sowie 
Elektronenrückstreubeugung (EBSD) und Glimmentladungsspektroskopie (GDOS) 
wurden ebenfalls Couponproben verwendet. 
Die Couponproben wurden stets hängend und bevorzugt mittig im Ofenraum chargiert 
sowie, sofern möglich, in derselben Charge mit den anderen Probenkörpern des 
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schmelzengleichen Materials wärmebehandelt. Durch die Wahl der Probengröße ist 
eine gute Übereinstimmung der erzielten Ergebnisse an der Couponprobe sowie an 
den weiteren, im Folgenden vorgestellten Probenformen naheliegend.  
Sofern nicht gesondert angegeben, erfolgte keine Nachbearbeitung der 
Couponproben im Anschluss an die Wärmebehandlung. 
 
Abbildung 4-2: Technische Zeichnung der verwendeten Couponproben
4.2 Lichtmikroskopie 
Ein erster Überblick über das vorliegende Gefüge wurde zumeist über metallografische 
Schliffbilder erzielt. Hierfür wurden an den erosiv getrennten, eingebetteten und weiter 
präparierten Proben ungeätzte und geätzte Schliffbilder aufgenommen (Zeiss 
Axiophot bzw. Axioplan I+II). 
Sofern nicht gesondert erwähnt, wurden die dargestellten Gefügebilder im 
nitalgeätzten Zustand (3 Vol.-% alk. HNO3, variable Anätzdauer) aufgenommen. 
An den metallografischen Schliffen erfolgte eine Abschätzung der Randoxidation nach 
DIN 30901 und der bei 1000-fachen Vergrößerungen erkennbaren 
Gefügebestandteile, welche auf dem unterschiedlichen Ätzangriff und der daraus 
resultierenden lokalen Topographie für einzelne Gefügebestandteile beruht. Zu diesen 
Gefügebestandteilen gehören unter anderem Restaustenit oder fein verteilte 
Ausscheidungen. 
Die für den Vergleich der Randoxidation benötigten Schliffbilder wurden jeweils an 
Scheibenproben, welche aus Gründen einer möglichst guten Vergleichbarkeit eine 
CHD von 1,0 ± 0,05 mm aufweisen, aufgenommen. Die Ermittlung der 
Randoxidationstiefe anhand ungeätzter Schliffbilder erfolgte, wie in Abbildung 4-3 
dargestellt, entsprechend DIN 30901 [DIN30901]. 
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Abbildung 4-3: Exemplarische Bestimmung der Randoxidationstiefe am ungeätzten Schliff 
[DIN30901]
Neben der Nitalätzung wurden für ausgewählte Proben Aufnahmen mit einer Ätzung 
nach Groesbeck (Sondercarbide, chromhaltige Carbide, Zementit) angefertigt. 
Bei der Präparation der Schliffe kann es teilweise zu einer Umwandlung von 
Restaustenit kommen. Aufgrund der nicht erfolgten Anlassbehandlung für diese 
martensitischen Anteile ist eine Unterscheidung jedoch meist nicht problematisch. 
4.3 Härteprüfung  
An den entsprechend Kapitel 4.2 präparierten Schliffen wurden darüber hinaus 
Härtemessungen durchgeführt (Leco LV 700 AT). 
Sofern nicht gesondert vermerkt, handelt es sich um Messungen nach Vickers im 
Kleinlastbereich mit einer Prüfkraft von 9,807 N (HV1) entsprechend 
DIN EN ISO 6507-1 [DIN_EN6507]. Teilweise wurde die Härteprüfung auch in 
oberflächennahen Bereichen (Mitte des Härteeindrucks weniger als das 2,5-fache des 
Durchmessers von der Oberfläche entfernt) durchgeführt, welche zwar nicht konform 
mit der Norm sind, aber aufgrund der zu untersuchenden Randschichten sowie des 
verwendeten harten Einbettmittels teilweise trotzdem betrachtet werden. 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Einsatzhärtungstiefe CHD, wie in 
EN ISO 2639 beschrieben, für eine Grenzhärte von 550 HV1 bestimmt und gibt die 
senkrecht zur Bauteiloberfläche bestimmte Strecke an, in welcher noch eine Härte von 
550 HV1 vorliegt. 
Für die untersuchten Varianten mit einem hohen Restaustenitgehalt ist zu beachten, 
dass an mehreren Stellen eine Härte von 550 HV1 vorliegen kann. 
4.4 Rasterelektronenmikroskopie 
Um bei ausgewählten Varianten das Gefüge im Randbereich besser auflösen zu 
können, wurden exemplarische Untersuchungen im Rasterelektronenmikroskop 
(REM / Vega IIXLH Tescan) mit einer Anregungsspannung von 15 kV durchgeführt. 
Die Proben wurden hierzu, wie in Kapitel 4.2 beschrieben, präpariert und angeätzt. 
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4.5 Transmissionselektronenmikroskopie 
Ergänzend zu den lichtmikroskopischen Aufnahmen sowie den im REM angefertigten 
Bildern wurden für ausgewählte Varianten transmissionselektronenmikroskopische 
Untersuchungen durchgeführt. 
Für die Untersuchungen wurden Proben aus einer Randschichttiefe von etwa 50 μm 
herauserodiert und elektrolytisch poliert. Die Aufnahmen wurden in einem Gerät des 
Typs Philips CM12 (120 kV) aufgenommen. 
4.6 Elektronenrückstreubeugung 
Die verwendeten Parameter für die EBSD-Messung zur Phasenzusammensetzung 
sowie Informationen zum Messplatzsetup (REM: Philips XL 30 / Software Ametek) 
und der Probenpräparation können Tabelle 4-1 entnommen werden. 
Die für die Auswertung notwendigen Gitterparameter wurden aus der Datenbank der 
Firma Ametek entnommen und sind im Anhang (Kapitel 10.4.1) aufgeführt. 
Tabelle 4-1: Informationen zu den EBSD-Aufnahmen  
Probenvorbereitung Elektrolytisch poliert 
Spannung 25 kV 
Arbeitsabstand 14,15 mm 
Abstand der Messpunkte 0,2 μm 
Hough-Zeit 6 ms 
Anregungsbirne 0,25 μm 
 
4.7 Mikrosonde 
Zur Beurteilung des Seigerungszustands sowie des Ausscheidungszustands wurden 
an ausgewählten Varianten Mikrosondenuntersuchungen (JEOL JXA-8200) zur 
Bestimmung des lokalen Elementgehalts mit dem in Tabelle 4-2 dargestellten 
Messplatzsetup durchgeführt. 
Tabelle 4-2: Messplatzsetup für die Mikrosondenuntersuchungen 
Messbereich 50 μm × 50 μm 
Abstand der Messpunkte 0,2 μm 
Messzeit 50 ms 
Spannung 15 kV 
Anregungsbirne 1 μm 
 
Neben Heatmaps der einzelnen Elemente zum Aufzeigen lokaler 
Konzentrationserhöhungen wurden die zugrundeliegenden Rohdaten der einzelnen 
gemessenen Elemente miteinander verrechnet um Hinweise auf eventuell vorliegende 
Ausscheidungs- beziehungsweise Verbindungstypen zu gewinnen. Als unterer 
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Grenzwert für die Anzeige einer solchen Ausscheidung wurde der doppelte Gehalt des 
laut SOES-Messung im Werkstoff vorliegenden Elementgehalts festgelegt. 
4.8 Optische Emissions-Spektroskopie 
Sofern notwendig, wurden die Couponproben vor der Messung mit Ethanol abgerieben 
und im Ultraschallbad gereinigt. Anschließend wurden die Proben mit Petrolether 
gespült. 
4.8.1 Funkenspektrometrie 
Zur Bestimmung der im thermochemischen Wärmebehandlungsprozess 
eingebrachten Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte wurde für alle untersuchten 
Varianten ein Tiefenverlauf mittels SOES (Spark Optical Emission Spectrometry) 
aufgenommen. Die Ermittlung der chemischen Zusammensetzung des 
Grundwerkstoffs erfolgte ebenfalls mittels SOES. 
Die Bulkanalyse zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung erfolgte in 
einem Gerät vom Typ ARL 3460 (Firma ThermoFisher) gemittelt über fünf Messflecke 
von 6 mm Durchmesser sowie eine werkstoffabhängige Materialtiefe von 10 μm bis 
30 μm. 
Zur Erstellung eines Tiefenverlaufs der jeweiligen Elemente wurde die Probe nach 
jeder Messung in Abhängigkeit der gewünschten Schritte abgeschliffen. 
4.8.2 Glimmentladungsspektrometrie 
Zur Bestimmung der sehr oberflächennahen (< 50 μm) vorliegenden 
Elementkonzentrationen wurden Messungen mit einem Gerät des Typs 
LECO GDS 750A durchgeführt. 
Vor der Messung wurde die Probenoberfläche mit Aceton gereinigt, um grobe 
Verschmutzungen zu entfernen. 
Die Ermittlung der Randoxidationstiefe anhand der aufgenommenen GDOS-Verläufe 
erfolgte, wie bereits in Kapitel 3.1.6 beschrieben, nach DIN 30901 [DIN30901]. 
4.9 Röntgenografische Messungen 
Die röntgenografischen Messungen zu Phasenzusammensetzung und 
Eigenspannungen wurden, sofern nicht gesondert angegeben, an Couponproben 
durchgeführt. Die Messungen erfolgten in der Probenmitte an der Oberfläche sowie 
nach elektrochemischem Abtrag in verschiedenen Bauteiltiefen (Abbildung 4-4). 
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Abbildung 4-4: CAD-Zeichnung einer elektrolytisch abgetragenen Couponprobe für die 
röntgenografischen Messungen
Die für die Auswertung der Phasenanalysen notwendigen Parameter wurden aus den 
ICDD- (The International Centre for Diffraction Data) [ICDD2018] und COD-
Datenbanken (Crystallography Open Database) [COD2018] bezogen. 
4.9.1 Phasenzusammensetzung 
Das verwendete Messplatzsetup zur Bestimmung des Restaustenitgehalts sowie des 
Gehalts an Magnetit (Fe3O4) an der Oberfläche ist in Tabelle 4-3 dargestellt.  
Tabelle 4-3: Messplatzsetup der röntgenografischen Phasenanalyse 
Messplatzsetup 
ȣ/ 2ȣ– Goniometer 
Leistung 33 kV / 40 mA 
Kollimator 2 mm 
Filter Vanadium 
Detektor OED 
Template 
Phasenanalyse (Restaustenit) 
2ȣ 60 – 164° 
Schrittweite 0,15° 
Messzeit 450 s 
 
Die quantitative Bestimmung der Komponenten aus dem Röntgenbeugungsdiagramm 
erfolgte automatisiert nach der Rietveld-Methode (Software TOPAS; Firma Bruker). 
Neben der hierdurch ermöglichten Bestimmung des Restaustenitgehalts sowie der 
zuvor erwähnten Eisenoxide, erfolgte für ausgewählte Varianten die Bestimmung des 
lokal vorliegenden Ausscheidungsgehalts (siehe Kapitel 4.9.2). 
Für den Restaustenitgehalt wurde eine Standardabweichung beziehungsweise ein 
Fehler von ±3 % angenommen. Aufgrund der geringen Gehalte der an der Oberfläche 
vorliegenden Oxide wurde für Magnetit eine relative Abweichung von 10 % des 
gemessenen Wertes angenommen. Eine Korrektur der gemessenen Phasenanteile 
aufgrund von Ausscheidungen erfolgte nicht. 
Darüber hinaus wurde aus den Diffraktogrammen exemplarisch die Halbwertsbreite 
für Martensit beziehungsweise Austenit ausgewertet um Rückschlüsse auf die 
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Mikroeigenspannungen beziehungsweise den Verfestigungszustand treffen zu 
können. 
4.9.2 Ausscheidungsgehalt 
An ausgewählten Proben wurden verkürzte Tiefenverläufe in einer Bauteiltiefe von 
50 μm bis 200 μm zur Bestimmung des Ausscheidungsgehalts in der Randschicht 
aufgenommen. 
Aufgrund der vergleichsweise geringen Gehalte der Phasen in der Randschicht ist die 
Angabe einer Standardabweichung von ±3 % nicht zielführend. Daher wurde als 
Messgenauigkeit 10 % des absoluten Messwerts angenommen. Aufgrund dieses 
Vorgehens sowie der geringen Gefügeanteile sollten die gemessenen Werte lediglich 
als Richtwerte gesehen werden. 
Im Rahmen der röntgenografischen Messungen zum Ausscheidungsgehalt wurden die 
Phasen Fe3C, Fe2-3C, Fe2N, Fe3N, Fe16N2, CrN, Cr2N und Mn3N2 ausgewertet. 
Die Auswertung erfolgte als quantitative Rietveld-Analyse mittels der Profil- und 
Strukturanalysesoftware TOPAS der Firma Bruker. 
Das verwendete Messplatzsetup ist in Tabelle 4-4 dargestellt. 
Tabelle 4-4: Messplatzsetup der röntgenografischen Bestimmung des Ausscheidungsgehalts 
Messplatzsetup 
ȣ/ 2ȣ– Goniometer 
Leistung 35 kV / 35 mA 
Kollimator 1° / 0,3° (Schlitz) 
Filter Monochromat 
Detektor Szinti 
Template 
Phasenanalyse (Ausscheidungen) 
2ȣ 20 – 150° 
Schrittweite 0,02° 
Messzeit 50 s 
 
4.9.3 Eigenspannungen 
Zur Beschreibung der zu untersuchenden Zustände sowie der im Versuch 
eintretenden Veränderungen im Gefüge wurden ebenfalls die aus dem Herstellungs- 
und Wärmebehandlungsprozess beziehungsweise dem nachfolgenden Prüfverfahren 
resultierenden Eigenspannungen im Martensit und im Austenit bestimmt. Das hierbei 
verwendete Messplatzsetup kann Tabelle 4-5 entnommen werden. Das 
Standardverfahren hierfür ist das sin2Ψ-Verfahren [Scholtes2000]. 
Aufgrund steigender Fehleranfälligkeit wurden die Eigenspannungen im Martensit 
lediglich für Restaustenitgehalte von unter 70 Vol.-% ausgewertet. Der Grenzwert für 
die Verwendung der Eigenspannungsmessungen im Restaustenit war ein minimaler 
Restaustenitgehalt von etwa 25 Vol.-%. 
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Die Auswertung der Eigenspannungsmessungen erfolgte mit der Software RayfleX 
ANALYZE (Firma GE Inspection Technologies). 
Aus den bestimmten Eigenspannungen im Martensit und Austenit erfolgte die 
Berechnung der Makroeigenspannungen entsprechend folgender Formel. 
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Tabelle 4-5: Messplatzsetup der röntgenografischen Eigenspannungsbestimmung 
Messplatzsetup 
ȣ/ 2ȣ– Goniometer 
Leistung 33 kV / 40 mA 
Kollimator 2 mm 
Filter Vanadium 
Detektor OED 
Template (M) 
ES (211) 
2ȣ 147 – 164° 
Schrittweite 0,15° 
Messzeit 150 s 
Χ-Winkel 15 
Χ-Bereich −45° – +45° 
Template (RA) 
ES (220) 
2ȣ 124 – 164° 
Schrittweite 0,10° 
Messzeit 200 s 
Χ-Winkel 17 
Χ-Bereich −45° – +45° 
 
4.10 Thermo-Calc 
Zur Validierung der experimentellen Ergebnisse wurden für ausgewählte Varianten die 
in verschiedenen Temperaturbereichen im Gleichgewicht vorliegenden Phasen mittels 
Thermo-Calc berechnet (Softwareversion: Thermo-Calc 2015a / Datenbank: TCFE 7). 
Für die Simulation wurde die im Rahmen der Eingangskontrolle bestimmte chemische 
Zusammensetzung angenommen und durch die für die Varianten typischen C- und N-
Gehalte ergänzt. 
4.11 Umlaufbiegeprüfung 
Die Versuche wurden in Umlaufbiegemaschinen mit Trapezverlauf der Momente vom 
Typ PUNZ295 beziehungswiese PUNZ140 der Firma Schenck durchgeführt. 
Abbildung 4-5 zeigt die Geometrie der verwendeten Umlaufbiegeproben. Die Proben 
wurden nach erfolgter Wärmebehandlung lediglich im Bereich der Einspannung 
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geschliffen. Die Rauheitskennwerte des ungeschliffenen Prüfbereichs sind in Tabelle 
10-3 im Anhang dargestellt. 
 
 
Abbildung 4-5: Technische Zeichnung der verwendeten Umlaufbiegeproben
Die Varianten wurden im Bereich der Zeit- und Dauerfestigkeit bis zu einer 
Grenzlastspielzahl von 5 · 106 Lastwechseln erprobt. Die Bruchflächen wurden im 
Rasterelektronenmikroskop untersucht. Darüber hinaus wurde die Gefügeänderung 
infolge der Beanspruchung anhand von Schliffbildern und Härtemessungen an 
Durchläufern im Längsschliff untersucht. 
Im Zeitfestigkeitsgebiet wurde eine statistische Auswertung nach Basquin für eine 
Ausfallwahrscheinlichkeit von 50 % durchgeführt [Haibach2006]. 
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Hierbei ist k ein Maß für die Empfindlichkeit der Lebensdauer auf die 
Spannungsamplitude, wohingegen der Parameter m die Streuung auf den 
Lasthorizonten beschreibt. 
Die Versuche wurden bei Wechselbeanspruchung mit gleicher Spannungsamplitude 
im Zug- und Druckbereich (R = -1) durchgeführt. 
4.12 4-Punkt-Biegeprüfung 
Die in Abbildung 4-6 dargestellten 4-Punkt-Biegebalken wurden nach der 
Wärmebehandlung geschliffen. Während an den Seiten der Probe mit einem 
Schleifabtrag von 1,5 mm möglichst der gesamte Einfluss der thermochemischen 
Wärmebehandlung entfernt wurde, dient der Schleifabtrag von 50 μm an der Ober- 
und Unterseite der Probe primär dem verlässlichen Anbringen der Dehnmessstreifen. 
Die Rauheitskennwerte der geschliffenen 4-Punkt-Biegeproben sind in Tabelle 10-3 
dargestellt. 
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Die Prüfung erfolgte in einer elektromechanischen Zug-Druck-Prüfmaschine des Typs 
RM250 der Firma Schenck. 
 
Abbildung 4-6: Technische Zeichnung der verwendeten 4-Punkt-Biegebalken
Im Rahmen der statischen 4-Punkt-Biegeprüfung wurde die Probe, wie in Abbildung 
4-7 dargestellt, bei Raumtemperatur zwischen zwei äußeren sowie zwei inneren 
Auflagern mit konstanter Geschwindigkeit bis zum Versagen der Probe zunehmend 
belastet. Durch die Lagerung auf Rollen werden Reibungseinflüsse minimiert 
[Schäfer1985]. Zwischen den inneren Auflagern liegt während des Versuchs ein 
konstantes Biegemoment unter der Annahme, dass die Spannung über die Biegehöhe 
linear ansteigt, an [Munz1989]. Während des Versuchs wird die aktuell aufgebrachte 
Kraft und die zugehörige Dehnung mittels Dehnmessstreifen (auf der Zugseite) sowie 
die Durchbiegung der Probe aufgezeichnet. 
 
Abbildung 4-7: Skizzierter Versuchsaufbau der 4-Punkt-Biegeversuche
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Die Biegespannung kann mit der nachfolgend aufgeführten Formel berechnet werden. 
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Die Maße zur gewählten Versuchsanordnung können Tabelle 4-6 entnommen werden. 
Tabelle 4-6: Versuchsaufbau der durchgeführten 4-Punkt-Biegeversuche 
li 40 mm 
la 90 mm 
l 100 mm 
d 10 mm 
b 5 mm 
h 10 mm 
 
Aus den aufgezeichneten Werten wurde neben der Biegespannung die 
0,2 %-Dehngrenze Rp0,2 sowie der E-Modul bestimmt. 
Die Bestimmung erfolgte aus den Spannungs-Dehnungs-Diagrammen der 
durchgeführten 4-Punkt-Biegeversuche. Hierbei muss jedoch beachtet werden, dass 
es sich um gradierte Werkstoffzustände handelt und der Bereich um den Ursprung der 
Gerade aufgrund von Setzeffekten nicht für die Bestimmung des E-Moduls 
herangezogen wurde. Die Linearität der sich aus den aufgezeichneten Werten 
ergebenden Ursprungsgerade in Abhängigkeit von der Wärmebehandlungsvariante 
wurde ebenfalls bewertet (Kapitel 10.3.4). 
4.13 Zwei-Scheiben-Prüfung 
Die Versuche mit überlagertem Gleit- und Rollverschleiß wurden in einem Zwei-
Scheiben-Verspannungsprüfstand Bauart Amsler Typ A 135 der Firma 
Alfred J. Amsler & Co durchgeführt. Zur Schmierung wurde das Referenzöl FVA2 
(paraffinbasisches Solventraffinat / siehe Kapitel 10.1.2) bei konstanter Temperatur 
von 20 °C verwendet.  
Abbildung 4-8 zeigt die technische Zeichnung der im Rahmen der vorliegenden Schrift 
verwendeten Amslerproben. Es wurden lediglich Untersuchungen für den Werkstoff 
18CrNiMo7-6 durchgeführt. Die kleine Probe wurde entsprechend der zu 
untersuchenden Varianten wärmebehandelt, wohingegen die große Gegenprobe stets 
einheitlich aufgekohlt und tiefgekühlt wurde (Kapitel 10.1.2). Hierdurch sollte eine 
vergleichsweise harte und verschleißbeständige Randschicht eingestellt werden, 
damit die sich im Prüflauf entwickelnde Schädigung vornehmlich an der kleinen 
Amslerprobe beobachtet und verglichen werden kann. 
Nach der Wärmebehandlung wurden die Proben an den Funktionsflächen jeweils um 
einen Betrag von 50 μm abgeschliffen. Die Rauheitskennwerte der Kontaktflächen 
sind in Tabelle 10-3 dargestellt. 
56          Untersuchungs- und Auswertemethoden sowie verwendete Probenkörper 
 
Aufgrund der verwendeten Probenformen (Abbildung 4-8) wurde die 
Hertzsche Pressung für eine Paarung aus Ellipsoid und Zylinder berechnet 
[MESYS2018]. 
 
Abbildung 4-8: Technische Zeichnung der verwendeten Amslerproben  
Die Parameter der jeweiligen Versuchsläufe sind in Tabelle 4-7 dargestellt. 
Tabelle 4-7: Parameter der durchgeführten Versuche im Zwei-Scheiben-Tribometer 
Beanspruchung 3500 MPa 
Umdrehungsgeschwindigkeit 750 min−1 
 
Durchlauf 1 2 3 4 5 6 
Laufstrecke 100 m 250 m 500 m 1000 m 2000 m 5000 m 
 
Vor dem ersten sowie nach jedem darauf folgenden Durchlauf wurden die Proben der 
Wärmebehandlungsvarianten umfassend untersucht. Neben der Probenmasse wurde 
die Breite und Ausbildung der Verschleißspur mittels eines Hommeltesters bestimmt. 
Darüber hinaus wurden nach Abschluss der Versuche metallografische Schliffbilder 
sowie Härtemessungen innerhalb und außerhalb der Verschleißspur aufgenommen. 
4.14 Strahlbehandlung 
An ausgewählten Varianten der Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5 wurden 
röntgenografische Phasenanalysen zur Bestimmung des Restaustenitgehalts vor 
beziehungsweise nach einer Strahlbehandlung durchgeführt. Die über den 
angewendeten Strahlprozess bekannten Prozessgrößen sind in Tabelle 4-8 
dargestellt. 
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Tabelle 4-8: Überblick der verwendeten Strahlparameter 
Strahlmittel S 390 / Durchmesser: 1,0 mm 
Strahlwinkel 
Schleuderrad 1 75° 
Schleuderrad 2 45° 
Strahlzeit 5 Minuten 
 
4.15 Torsionsversuche 
Zur vergleichenden Beurteilung der mechanisch induzierten Restaustenitumwandlung 
wurden Torsionsversuche bei konstanter Spannungsamplitude und einer festen 
Anzahl Lastwechsel für ausgewählte Varianten durchgeführt 
(Rumul TESTRONIC 50kN / Elektromagnetische Resonanzprüfmaschine mit 
Torsionsvorrichtung 654-16). Die Beanspruchung wurde für alle untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten konstant bei 600 MPa gehalten (R = −1). Für jede 
Variante wurden die Phasenanteile sowie die Eigenspannungen im Martensit und 
Restaustenit im Prüfbereich an je einer Probe nach 0, 1, 10 sowie 
100.000 Lastwechseln bestimmt. Nach der Beanspruchung wurde der Prüfbereich 
elektrochemisch auf eine Tiefe von 50 μm abgetragen und anschließend 
röntgenografisch vermessen. 
Die verwendeten Torsionsproben (Abbildung 4-9) des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 
wurden nach der Wärmebehandlung lediglich im Bereich der Probeneinspannung 
geschliffen.  
 
Abbildung 4-9: Technische Zeichnung der verwendeten Torsionsproben 
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4.16 Tiefkühlversuche  
Zur Beurteilung der thermischen Restaustenitstabilität wurden für ausgewählte 
Wärmebehandlungsvarianten Tiefkühlversuche durchgeführt. Das Tiefkühlen erfolgte 
für die untersuchten Varianten sowohl bei −60 °C in einer Tiefkühlbox (Cryoflex; Firma 
Linde) als auch in flüssigem Stickstoff (−196 °C). Die Dauer der Tiefkühlung betrug 
jeweils 24 Stunden nach konstanter Lagerdauer von 24 Stunden im Anschluss an die 
Anlassbehandlung. Die Abkühlverläufe der Proben sind in Kapitel 10.3.9 dargestellt. 
Nach Abschluss des Tiefkühlens wurden röntgenografische Messungen 
(Restaustenitgehalt sowie Eigenspannungen) in 50 μm Tiefe an den verwendeten 
Couponproben durchgeführt. 
4.17 Schleifversuche 
Abbildung 4-10 zeigt die für die Schleifversuche verwendete Verzahnung des 
Werkstoffs 20MnCr5. Wichtige Verzahnungsdaten können Tabelle 4-9 entnommen 
werden. Der Ausgangszustand des Werkstoffs sowie die chemische 
Zusammensetzung kann dem Anhang (Kapitel 10.1.1) entnommen werden. 
 
Abbildung 4-10: CAD-Zeichnung der verwendeten Verzahnung 
Tabelle 4-9: Verzahnungsdaten der für die Schleifversuche sowie Untersuchung der Maß- und 
Formänderungen verwendeten Verzahnung (Verzahnungstyp 1) 
Werkstoff 20MnCr5 (schmelzenfremd) 
Verzahnungsdaten Zahnbreite: 65 mm 
Zähnezahl: 47 
Normalmodul: 4,5 mm 
Schrägungswinkel: 16,55° 
Profilverschiebungsfaktor: 0,494 
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Die Rolle der Randschichtzusammensetzung soll im Zuge dieser Arbeit beleuchtet 
werden und eine Aussage über die Resistenz der jeweiligen 
Wärmebehandlungsvariante gegenüber eines einheitlichen praxisnahen 
Schleifprozesses (diskontinuierliches Zahnflankenprofilschleifen) getroffen werden. 
Die schleiftechnischen Untersuchungen wurden mittels dem Verzahnungszentrum 
KX 500 FLEX der Firma KAPP Werkzeugmaschinen GmbH durchgeführt. Zur 
Ermittlung von wirkenden Kräften und Leistungen ist die Schleifmaschine mit 
piezoelektrischen Sensoren ausgerüstet, wodurch die Messung der Normalkraft Fn 
und der Tangentialkraft Ft ermöglicht wird. Die Spindelleistung Ps wird direkt aus der 
Maschinensteuerung ausgelesen und aufgezeichnet. 
Für die Schleifversuche wurde eine Schleifscheibe mit der Bezeichnung 
MIRA Ice SK 31A 60-1 G/H 10 V 4 mit einem Edelkorundanteil von 70 Vol.-% 
(30 Vol.-% Sinterkorundanteil) verwendet. Zum Abrichten kam ein Werkzeug mit der 
Bezeichnung NCC 686/2 zur Anwendung. 
Die KSS-Zuführung (Isocut VG 10-H/K) erfolgte mittels der maschinenseitigen 
Standardausführung für das Profilschleifen der Firma KAPP ohne zusätzliche 
Reinigungsvorrichtung. 
Für ausgewählte Varianten wurden Schleifversuche an wärmebehandelten 
Zahnrädern durchgeführt. Die verwendeten Schleifparameter sind in Tabelle 4-10 
dargestellt. 
Tabelle 4-10: Parameter der Schleifversuche 
Prozessparameter vc = 35 m/s 
ae = 8 Hübe x 50 μm 
vf = 10.000 mm/min 
Q’w = 8,3 mm³/(mm·s) 
Ohne Vorschleifen 
Abrichtparameter vd = 35 m/s 
aed = 3 Hübe x 20 μm 
du = 5 
qd = 0,3 
Kühlschmierstoffzufuhr QKSS = 330 l/min 
 
Ziel des Schleifprozesses ist es, einen Vergleich der Schleifbarkeit der eingestellten 
Gefüge untereinander zu ermöglichen. Anhand des konstant gehaltenen 
Schleifprozesses können die bei der Hartfeinbearbeitung auftretenden Kräfte und 
deren Auswirkung unterschiedlicher Gefügebestandteile sowie die 
Widerstandsfähigkeit der Randschichten gegenüber diesen Kräften beleuchtet 
werden. 
Mit dem dargestellten Prozess sollte Schleifbrand im zweiten Drittel des zu 
schleifenden Rads (etwa Lücke 30) für die praxisübliche aufgekohlte Referenzvariante 
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erzeugt werden. Nach der Anwendung des identischen Schleifprozesses auf die 
weiteren untersuchten Varianten wurden tiefergehende metallografische sowie 
röntgenografische Analysen an den Rädern durchgeführt. Darüber hinaus wurde die 
Schleifbrandgrenze über Nitalätzung nach ISO 14104 [ISO14104] und 
Barkhausenrauschen (Tabelle 4-11) bestimmt. 
Bei der Nitalätzung sind aufgrund der unterschiedlichen Randschichtgefüge teilweise 
stark unterschiedliche Haltedauern bis zum Einsetzen des Farbumschlags notwendig 
sind. 
Tabelle 4-11: Verwendetes Setup zur Messung des Barkhausenrauschens 
Maschine GearScan 500 mit Rollscan 300 
Magn. Frequenz: 125 Hz 
Magn. Spannung: 2,5 – 4,0 V 
Filter: 70 – 200 kHz, Messtiefe 50 – 580 μm 
Messsensor: S1-14-12-19 
Messungen Lückenweise an beiden Flanken 
3 Messlinien (Kopf-, Mitte- und Fußbereich) 
 
4.18 Koordinatenmessung 
An den für die Schleifversuche (Kapitel 4.17) wärmebehandelten Zahnrädern wurden 
umfangreiche Untersuchungen zum Maß- und Formänderungsverhalten durchgeführt. 
Dabei wurde verstärkt auf den Einfluss der Wärmebehandlungsvariante auf die 
Messgrößen geachtet und Einflüsse aus der vorgeschalteten Fertigungskette als 
einheitlich angenommen. 
Zur besseren Vergleichbarkeit wurden die Zahnräder stets liegend chargiert und in 
einem Direkthärteprozess wärmebehandelt. 
Da aufgrund der Verzahnungsqualität im Ausgangszustand zunächst nicht alle Effekte 
klar einem Wärmebehandlungsschritt zugeordnet werden konnten, wurden 
anschließend weitere Untersuchungen zur Maß- und Formänderung für ausgewählte 
Wärmebehandlungsvarianten durchgeführt. 
Hierfür kamen Verzahnungen beider Werkstoffe entsprechend Tabelle 4-12 zum 
Einsatz. 
Tabelle 4-12: Verzahnungsdaten der für die tiefergehenden Untersuchungen der Maß- und 
Formänderungen verwendeten Verzahnung (Verzahnungstyp2) 
Werkstoff 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6 
Verzahnungsdaten Zahnbreite: 14 mm 
Zähnezahl: 17 
Normalmodul: 5 mm 
Schrägungswinkel: 0° 
Profilverschiebungsfaktor: 0,475 
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Die Koordinatenmessungen erfolgten in Abhängigkeit des Verzahnungstyps 
entsprechend Tabelle 4-13. 
Tabelle 4-13: Vergleich der verwendeten Koordinatenmessmaschinen 
 Verzahnungstyp 1 Verzahnungstyp 2 
Messmaschine GMX 275 Firma Mahr GmbH PMM 654 Firma LEITZ 
Temperatur 20 ± 2 °C 
Genauigkeitsklasse VDI / VDE 2612 & 2613 VDI / VDE 2617 
 
Nachfolgend wird kurz auf die für diese Arbeit relevanten Bestimmungsgrößen der 
Untersuchungen zur Maß- und Formänderung eingegangen. 
Abbildung 4-11 zeigt die Bestimmung der Messgrößen Zahndicke, Kopfkreisradius 
sowie Bohrungsradius. Zur Bestimmung der Zahndicke wird die Strecke zwischen den 
Flanken eines Zahns entlang des Teilkreises bezeichnet. Die Zahndicke ist somit als 
Kreisbogenlinie definiert. 
x Zahndicke, Kopfkreis- und Bohrungsradius 
    
Abbildung 4-11: Skizzierte Messgrößen der Untersuchungen zur Maß- und Formänderung 
x Gesamtverzahnungsqualität 
Nach DIN 3962 [DIN3962-1] können entsprechend der ermittelten Abweichungen für 
beispielsweise Profil, Flanke, Teilung und Rundlauf Qualitätsklassen definiert werden. 
Als Gesamtverzahnungsqualität wird der für das jeweilige Zahnrad schlechteste (also 
höchste) Wert bezeichnet. 
Aufgrund der Vorverzahnungsqualität war eine Auswertung weiterer 
Bestimmungsgrößen teilweise nicht möglich. 
4.19 Dilatometrie 
Die Dilatometerversuche zur Identifikation möglicher Hintergründe der ermittelten 
Maß- und Formänderungen wurden in einem Abschreckdilatometer vom Typ 805A/D 
der Firma Bähr Thermoanalyse / TA Instruments durchgeführt. Das Thermoelement 
(Typ S / 0,1 mm) wurde direkt an die Dilatometerprobe befestigt. Die Untersuchungen 
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wurden an Zylindern der Länge 10 mm und des Außendurchmessers 4 mm 
durchgeführt. Um ein möglichst homogenes Kohlenstoff- und Stickstoffprofil zu 
gewährleisten, wurden die Proben vor dem Carbonitrieren beziehungsweise Aufkohlen 
auf einen Innendurchmesser von 3 mm aufgebohrt (Abbildung 4-12). Ziel der 
thermochemischen Wärmebehandlung war ein möglichst homogener Verlauf der 
Kohlenstoff- und/oder Stickstoffkonzentration über die gesamte Probe. 
 
Abbildung 4-12: CAD-Zeichnung der verwendeten Dilatometerproben 
Die mittels SOES an Begleitproben gleicher Wandstärke bestimmte chemische 
Zusammensetzung nach dem Niederdruckaufkohlen beziehungsweise –carbonitrieren 
der Dilatometerproben ist in Tabelle 4-14 dargestellt. 
Das Aufkohlen beziehungsweise Carbonitrieren der Dilatometerproben erfolgte zur 
Minimierung von Randoxidationseffekten im Niederdruck mit anschließender 
Hochdruckgasabschreckung (2 bar / Stickstoff). Hierdurch kann es bei den 
anschließenden Versuchen im Dilatometer (Zeit-Temperatur-Verläufe siehe Abbildung 
10-32) zu den für eine Doppelhärtung bekannten Effekten wie beispielsweise einer 
Reduktion der Korngröße und einer Restaustenitumwandlung sowie den damit 
verbundenen Effekten kommen. 
Tabelle 4-14: Übersicht der Varianten für die Dilatometer- und DSC-Versuche 
 Grundwerkstoff 
Kohlenstoffgehalt 
in Ma.-% 
Stickstoffgehalt 
in Ma.-% 
AK 
20MnCr5 ≈ 0,5 ≈ 0,0 
CN ≈ 0,4 
 
4.20 Differenzkalorimetrie 
Die DSC-Untersuchungen wurden in einem DSC 3+ - Differenzkalorimeter der Firma 
Mettler-Toledo durchgeführt (50 Messwerte pro Sekunde; 56 Thermoelemente; 40 μl 
Aluminiumtiegel) und dienten der Verifizierung und Ergänzung der im 
Dilatometerversuch gewonnenen Erkenntnisse zum Umwandlungsverhalten. Für die 
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Versuche wurden 1,5 mm dicke Lochscheiben aus dem mittleren Bereich der 
aufgebohrten Dilatometerproben herausgetrennt (siehe Abbildung 4-13). Die 
Untersuchungen wurden für die beiden in Kapitel 4.19 vorgestellten 
Wärmebehandlungsvarianten durchgeführt. Zum Generieren einer Nulllinie wurde der 
Zeit Temperatur-Verlauf (siehe Abbildung 10-32) für jede untersuchte DSC-Probe 
doppelt gefahren und anschließend die Differenz grafisch dargestellt. Die Versuche 
wurden unter Argonatmosphäre und mit einem leeren Referenztiegel durchgeführt. 
 
Abbildung 4-13: CAD-Zeichnung der verwendeten Lochscheiben für die DSC-Messungen 
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5 Lösungsansätze und Untersuchungsumfang 
Nachfolgend werden die im Rahmen der vorliegenden Schrift tiefergehend 
beleuchteten Wärmebehandlungs-Routen sowie die dahinter steckenden Ansätze zur 
Untersuchung der im Fokus stehenden Sachverhalte vorgestellt. 
5.1 Variantenkürzel 
Um dem Leser die Zuordnung der Varianten zu den einzelnen Arbeitspaketen zu 
ermöglichen sowie in möglichst kurzer Form eine Vielzahl an Informationen zu 
transportieren, wurde eine Reihe von systematischen Variantenkürzeln eingeführt 
(Tabelle 5-1). 
Tabelle 5-1: Erläuterung der verwendeten Variantenkürzel 
Kürzel Bedeutung und Einheit 
RA Soll-Restaustenitgehalt vor dem Anlassen in Vol.-%; Angabe des 
Gehalts in 50 μm Probentiefe durch die zwei nachgestellten Ziffern 
GAK Gasaufgekohlt 
GCN Gascarbonitriert 
NDCN Niederdruckcarbonitriert 
TN Temperatur der thermischen Nachbehandlung (Anlassbehandlung) 
in °C; Angabe der Temperatur durch die drei nachgestellten Ziffern 
CB+ Erhöhter Gehalt an Ausscheidungen in der Bauteilrandschicht 
 
Die Variantenkürzel setzten sich aus der Angabe des ungefähren Restaustenitgehalts 
in einer Bauteiltiefe von 50 μm in Volumenprozent (Beispiel: RA70 für einen 
Restaustenitgehalt von 70 Vol.-% vor dem Anlassen), gefolgt von dem gewählten 
thermochemischen Wärmebehandlungsprozess zusammen. Das Kürzel TN, gefolgt 
von 3 Ziffern, gibt die Höhe der gewählten Anlasstemperatur in °C an (Beispiel: TN180 
für eine Anlasstemperatur von 180 °C; Anlassdauer einheitlich 2 Stunden). Die 
Angabe „CB+“ wird nur bei der Variante mit einer Vielzahl an feinverteilten 
Ausscheidungen angefügt. 
5.2 Praxisübliches Einsatzhärtungsgefüge 
Zum Vergleich sowie zur Einordnung und Abschätzung von Potentialen noch 
unerforschter Randschichtgefüge erfolgt zumeist ein Vergleich mit dem heute in der 
Industrie üblichen Einsatzhärtungsgefüge. Diese entsprechend der gültigen Norm 
(Kapitel 3.1.2; [DIN17022-3]) gasaufgekohlte (GAK), ölabgeschreckte (Durixol W72) 
und bei 180 °C angelassene Wärmebehandlungsvariante ist daher als Referenz 
anzusehen, soll jedoch keinen Schwerpunkt dieser Arbeit darstellen. Die diesem Paket 
zuzuordnende Variante trägt im Rahmen der vorliegenden Arbeit den Name 
REFERENZ. 
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5.3 Erhöhung des Restaustenitgehalts bei gleichem 
thermochemischen Wärmebehandlungsprozess 
Der erste zu untersuchende Ansatz zur Erzeugung tragfähigerer 
Gefügezusammensetzungen besteht darin, den Anteil an metastabilem Restaustenit 
(RA) durch einen gesteigerten Kohlenstoffgehalt in der Randschicht zu erhöhen. Um 
das Herausarbeiten möglichst eindeutiger Effekte zu ermöglichen, wurde versucht, nur 
an möglichst wenigen Wärmebehandlungsparametern Veränderungen vorzunehmen. 
Das Anlassen erfolgte wie für die Referenzvariante für 2 Stunden bei 180 °C (TN180). 
Durch den verstärkt in den Werkstoff eingebrachten Kohlenstoff wird ebenfalls mit 
einer erhöhten Grundstabilität des Restaustenits gerechnet. Darüber hinaus sollen 
Effekte wie ein eventueller Riss-Stopp in austenitischen Gefügegeanteilen und die 
Aufnahme von Spannungsspitzen überprüft werden. Das Kürzel dieser Variante lautet 
dementsprechend RA50GAKTN180. 
5.4 Variation des thermochemischen Verfahrens sowie weitere 
Steigerung des Restaustenitgehalts 
Die nachfolgend vorgestellten Varianten beschäftigen sich zusammengefasst mit der 
Erzeugung eines möglichst stabilen Restaustenits durch zusätzlich eingebrachte 
Elemente sowie einen weiter erhöhten Gehalt an Restaustenit. 
Neben der Variation des Restaustenitgehalts durch Gasaufkohlen (Kapitel 5.3) sollte 
ebenfalls die austenitstabilisierende Wirkung des durch thermochemische Prozesse 
eingebrachten Elements Stickstoff auf die sich im Probenkörper ergebenden 
Eigenschaften bei sonst möglichst gleicher Prozessführung untersucht werden. Hierzu 
wurde durch Carbonitrieren im Gas (GCN) sowie im Niederdruck (NDCN) ein Gefüge 
mit zu der Variante in Kapitel 5.3 vergleichbar hohem Restaustenitgehalt eingestellt. 
Durch den später detaillierter beschriebenen Niederdruckprozesse mit 
Hochdruckgasabschreckung (siehe Kapitel 6.2.2.3) können Einflüsse einer 
verbesserten Oberflächengüte durch verminderte Randoxidation sowie einer 
veränderten Abschrecktechnologie beleuchtet werden. Entsprechend der in dieser 
Arbeit gültigen Nomenklatur tragen die Varianten die Kürzel RA50GCNTN180 sowie 
RA50NDCNTN180. 
Des Weiteren soll die Eignung eines Gefüges mit einem noch weiter gesteigerten 
Restaustenitgehalts durch Gascarbonitrieren untersucht werden. Hierzu wurde bei 
möglichst vergleichbaren Parametern wie Prozesstemperatur und –dauer ein Gefüge 
mit etwa 70 Vol.-% Restaustenit in der Bauteilrandzone eingestellt, welches 
nachfolgend mit dem Kürzel RA70GCNTN180 benannt ist.  
Die in Kapitel 5.4 vorgestellten Varianten wurden einheitlich für 2 Stunden bei 180 °C 
angelassen. 
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5.5 Variation der Anlasstemperatur 
Ein weiterer Untersuchungsschwerpunkt der vorliegenden Arbeit stellt die Betrachtung 
von isotherm thermisch stabilisierten Restaustenitanteilen dar. Hierzu wurden 
Varianten, welche in den Grundzügen aus den zuvor beschriebenen 
Forschungswegen (Kapitel 5.3 und 5.4) hervorgehen, bei unterschiedlichen 
Anlasstemperaturen nach dem thermochemischen Prozess des Aufkohlens 
beziehungsweise Carbonitrierens im Gas für zwei Stunden bei verschiedenen 
Temperaturen einmalig angelassen. Der in der Norm (Kapitel 3.1.2) genannte übliche 
Bereich der Anlasstemperatur wurde um ±30 °C auf 150 °C bis 280 °C erweitert. Durch 
die variierte Temperatur sowie die unterschiedlichen Elementgehalte in der 
Randschicht laufen während dieser thermischen Nachbehandlung (TN) im Gefüge des 
Werkstoffs unterschiedliche Vorgänge mit jeweils unterschiedlichen Kinetik ab. 
Hierdurch wird eine weitreichende Veränderung des Gefüges sowie damit 
einhergehend der Eigenschaften erwartet. Die Variation der Anlasstemperatur erfolgte 
für die den bereits vorgestellten Varianten RA50GAKTN180, RA50GCNTN180 und 
RA70GCNTN180 zugrundeliegenden Werkstoffzustände. 
Die zu diesem Arbeitspaket gehörenden Varianten tragen die Kürzel RA50GAKTN150, 
RA50GAKTN180 (siehe Kapitel 5.3), RA50GAKTN280, RA50GCNTN150, 
RA50GCNTN180 (siehe Kapitel 5.4), RA50GCNTN280, RA70GCNTN150, 
RA70GCNTN180 (siehe Kapitel 5.4) sowie RA70GCNTN280. 
5.6 Forcierung der Ausscheidungsbildung beim Carbonitrieren 
Ergänzend zu den zuvor beschriebenen Wegen der Stabilisierung von Restaustenit 
durch das gezielte Einbringen der Elemente Kohlenstoff und Stickstoff sowie durch 
eine Variation der Anlasstemperatur wurden tiefgreifende Untersuchungen an 
carbonitrierten Proben mit einer hohen Anzahl an gezielt eingestellten 
Ausscheidungen (CB+) durchgeführt. Hierbei wird, neben der bereits zuvor 
beschriebenen austenitstabilisierenden Wirkung des Stickstoffs und Kohlenstoffs, auf 
eine noch weiter gesteigerte Stabilität durch die gebildeten Ausscheidungen abgezielt 
(Variante RA50GCNTN180CB+). 
5.7 Übersicht Untersuchungsumfang 
In Abbildung 5-1 und Tabelle 5-2 ist der Untersuchungsumfang der vorliegenden Arbeit 
zusammenfassend für alle untersuchten Wärmebehandlungsvarianten dargestellt. 
Neben den Prüf- und Analysemethoden können nachfolgend Informationen über die 
jeweils untersuchten Werkstoffe sowie den Zustand der Probenoberflächen 
(geschliffen / ungeschliffen) entnommen werden. 
Für die Dilatometer- sowie DSC-Untersuchungen ist zu beachten, dass die in Kapitel 
4.19 angeführten chemischen Zusammensetzungen untersucht wurden. 
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6 Ergebnisse 
In diesem Kapitel wird unter anderem die Eingangskontrolle (Kapitel 6.1) der 
verwendeten Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5 vorgestellt [Saddei2017-1]. 
Darüber hinaus erfolgt die allgemeine/klassische (Kapitel 6.2) sowie tiefergehende und 
vergleichende Charakterisierung der Wärmebehandlungsvarianten (Kapitel 6.3). 
Anschließend werden in Kapitel 6.4 die für die Wärmebehandlungsvarianten 
generierten Versuchsergebnisse vorgestellt. 
6.1 Eingangskontrolle 
Untersuchungswerkstoffe waren 20MnCr5 (1.7147) und 18CrNiMo7-6 (1.6587). Die 
Charakterisierung erfolgte entsprechend DIN EN 10084-1 „Einsatzstähle – 
Technische Lieferbedingungen“ [DIN_EN10084]. Die im Rahmen der Arbeit 
untersuchten Probenkörper wurden, sofern nicht gesondert aufgeführt, jeweils aus 
dem im Rahmen der Eingangskontrolle verstärkt betrachteten Randbereich des 
Halbzeugs entnommen (vergleiche Abbildung 4-1). 
x Allgemeine Informationen zum Halbzeug 
Allgemeine Informationen zur Herstellung der im Rahmen der Arbeit verwendeten 
Halbzeuge können Tabelle 6-1 entnommen werden. 
Tabelle 6-1: Allgemeine Informationen zu den Werkstoffen im Anlieferungszustand laut 
Lieferzeugnis 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
Erzeugnisform Stab, rund, geschmiedet, 
geschält 
Stab, rund, geschmiedet, roh 
Erschmelzung / 
Nachbehandlung 
E / LF / VD 
(genügt Werkstoffqualität ME nach [ISO6336] bzw. [DIN3990]) 
Abmessungen 155 mm 150 mm 
 
x Korngröße 
Den Werkszeugnissen der im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Werkstoffe kann 
entnommen werden, dass jeweils eine mittlere Korngröße von 6 entsprechend 
DIN EN ISO 643 [DIN_EN_ISO643] vorliegt und die Stähle daher als feinkörnig gelten. 
Mit Korngrößen feiner 5 [ISO6336] beziehungsweise 5 – 8 [DIN3990] wird 
Werkstoffqualität ME erfüllt. 
 
x Mechanische Kennwerte laut Lieferzeugnis 
Im Rahmen der Überprüfung des Erzeugnisses durch das produzierende Stahlwerk 
wurden eine Reihe von mechanischen Kennwerten erprobt (Tabelle 6-2). Nach einem 
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Blindhärten und anschließendem Anlassen wurde für beide Werkstoffe die 0,2-%-
Dehngrenze, die Zugfestigkeit sowie die notwendige Kerbschlagarbeit bestimmt. 
Die bestimmten Werte liegen in den für die Werkstoffe üblichen Bereichen und zeigen 
keine Auffälligkeiten. 
Tabelle 6-2: Mechanische Kennwerte der Werkstoffe im Anlieferungszustand 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
Behandlung 860 °C für 2 h / Öl / 180 °C für 4 h 
Rp0,2 in MPa 927 805 
Rm in MPa 1269 1106 
Kerbschlagarbeit in J 53 66 
 
x Chemische Zusammensetzung 
Die Eingangskontrolle erfolgte mittels SOES. Die Ergebnisse sind zusammen mit den 
jeweils zulässigen minimalen und maximalen Gehalten, sowie der 
Standardabweichung in Tabelle 6-3 und Tabelle 6-4 dargestellt. Der 
Versuchswerkstoff 20MnCr5 wurde mit geringem Schwefelgehalt beschafft. 
Tabelle 6-3: Chemische Zusammensetzung des Versuchswerkstoffs 18CrNiMo7-6 in Ma.-% 
nach [DIN_EN10084] 
18
C
rN
iM
o7
-6
 
 C Si Mn P S Cr Mo Ni 
MW 0,180 0,250 0,551 0,0077 0,0029 1,667 0,279 1,606 
s 0,003 0,002 0,003 0,0004 0,0003 0,015 0,003 0,008 
Min. 0,15 k. A. 0,5 k. A. k. A. 1,5 0,25 1,4 
Max. 0,21 0,4 0,9 0,035 0,0035 1,8 0,35 1,7 
 
 Al Cu N Co W V Ti Nb 
MW 0,044 0,157 0,0134 0,0141 0,0126 0,0059 0,0026 <0,005 
s 0,002 0,001 0,0006 0,0001 0,0006 0,0001 0,0001 k. A: 
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Tabelle 6-4: Chemische Zusammensetzung des Versuchswerkstoffs 20MnCr5 in Ma.-% nach 
[DIN_EN10084] 
20
M
nC
r5
 
 C Si Mn P S Cr Mo Ni 
MW 0,178 0,369 1,221 0,0037 0,0016 1,049 0,053 0,240 
s 0,004 0,004 0,009 0,0001 0,0001 0,005 0,001 0,002 
Min. 0,17 k. A. 1,1 k. A. k. A. 1,0 k. A. k. A. 
Max. 0,22 0,4 1,4 0,035 0,035 1,3 k. A. k. A. 
 
 Al Cu N Co W V Ti Nb 
MW 0,0175 0,061 0,010 0,0066 <0,01 0,0055 <0,001 0,022 
s 0,0001 0,001 0,002 0,0001 k. A. 0,0001 k. A. 0,002 
 
Beide Versuchswerkstoffe entsprechen den Anforderungen der Norm. Der nach 
Neumann [Neumann1994] berechnete Legierungsfaktor des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 
beträgt 1,18 und liegt damit über den üblichen Werten von 1,06 bis 1,14. Der 
Legierungsfaktor des Versuchswerkstoffs 20MnCr5 ordnet sich mit einem Wert von 
1,14 mittig in das zugehörige Streuband (1,07 – 1,19) ein [Gräfen2014]. 
x Berechnung der Härtbarkeit nach SEP 1664 sowie Bestätigung über Jominy-
Versuche 
In Tabelle 6-5 sind die nach DIN EN ISO 642 [DIN_EN_ISO642] experimentell 
bestimmten, sowie die nach SEP 1664 [SEP1664] berechneten Härteverläufe für den 
Jominy-Versuch vergleichend mit den Härtbarkeitsstreubändern dargestellt. Der 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 genügt den Anforderungen eines Stahls mit hoher Härtbarkeit, 
wohingegen der Stahl 20MnCr5 mittig im H Streuband liegt. 
Tabelle 6-5: Experimentelle Bestimmung der Härtbarkeit über Jominy Versuche nach 
[DIN_EN_ISO642] 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
 
x Umformgrad 
Die aus dem Werkszeugnis entnommenen Werte für den Umformgrad der 
verwendeten Werkstoffe liegen bei 16,6:1 (18CrNiMo7-6) beziehungsweise 20,5:1 
20
30
40
50
0 10 20 30
H
är
te
 in
 H
RC
Abstand von der Stirnfläche in mm
Jominy HH H SEP 1664
20
30
40
50
0 10 20 30
H
är
te
 in
 H
RC
Abstand von der Stirnfläche in mm
Jominy HH H SEP 1664
74          Ergebnisse 
 
(20MnCr5). [ISO6336] und [DIN3990] schreiben einen Mindestumformgrad von 3 zum 
Erreichen der Werkstoffqualität ME vor. 
 
x Gefüge im Anlieferungszustand  
Die Dokumentation des Gefüges im Anlieferungszustand erfolgte anhand 
metallografischer Längs- und Querschliffe. Wie aus Tabelle 6-6 ersichtlich, liegt am 
Rand des Ausgangsmaterials ein Mischgefüge aus Martensit und Bainit vor. 
Tabelle 6-6: Gefüge am Rand des Halbzeugs im Anlieferungszustand der Versuchswerkstoffe 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
Vorvergütet (Bainit / Martensit) Vorvergütet (Bainit / Martensit) 
qu
er
 
  
lä
ng
s 
  
 
x Baumann-Untersuchungen 
Zur Erstellung der Baumannabdrücke wurde jeweils eine Scheibe des angelieferten 
Werkstoffs entnommen und auf die Schwefelverteilung im Werkstoffinneren 
untersucht. Die sich daraus ergebenden Bilder sind in Tabelle 6-7 dargestellt. Bei 
keinem der Versuchswerkstoffe sind Unregelmäßigkeiten bei der Schwefelverteilung 
oder eine Geisterlinie des Erstarrungsprozesses zu erkennen. 
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Tabelle 6-7: Baumannabdrücke der Versuchswerkstoffe 
18CrNiMo7-6 20MnCr5  
  
 
x Reinheitsgrad und Gehalt nichtmetallischer Einschlüsse 
Der Gehalt an nichtmetallischen Einschlüssen nach ISO 4967 ist in Tabelle 6-8 und 
Tabelle 6-9 dargestellt. Beim Versuchswerkstoff 20MnCr5 wurden im Rahmen der 
metallografischen Untersuchungen vereinzelt kleine Oxide sowie Sulfide gefunden. 
Ebenfalls wurde ein Schlackeeinschluss festgestellt. 
Tabelle 6-8: Gehalt nichtmetallischer Einschlüsse nach [ISO4967] für den Werkstoff 
18CrNiMo7-6 
18CrNiMo7-6 
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Tabelle 6-9: Gehalt nichtmetallischer Einschlüsse nach [ISO4967] für den Werkstoff 20MnCr5 
20MnCr5 
 
 
Die Ergebnisse der Reinheitsgradbestimmung nach [DIN50602] der verwendeten 
Versuchswerkstoffe sind in Tabelle 6-10 dargestellt. 
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Tabelle 6-10: Reinheitsgrad Methode K nach [DIN50602] 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
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6.2 Charakterisierung und Beschreibung der 
Wärmebehandlungsvarianten 
Nachfolgend erfolgt die detaillierte Beschreibung der durch die thermochemische 
Wärmebehandlung eingestellten Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe sowie der 
Härtewerte und des Randschichtgefüges anhand von metallografischen Gefügebildern 
für alle im Rahmen der Arbeit untersuchten Varianten. Aus Gründen der 
Übersichtlichkeit werden ungeätzte Gefügebilder nur dargestellt, wenn sich für die 
jeweilige Wärmebehandlungsvariante hierdurch ein zusätzlicher Erkenntnisgewinn 
ergibt. Darüber hinaus dienen röntgenografisch bestimmte Phasenanteil- sowie 
Eigenspannungsverläufe für den Martensit sowie Restaustenit einer tiefgehenden 
Analyse der Wärmebehandlungsvarianten und der Einordnung in den Stand der 
Technik beziehungsweise der vorangegangenen und kommenden 
Forschungsarbeiten. 
6.2.1 Praxisübliche Referenzvariante 
Neben geätzten sowie ungeätzten Gefügebildern sind in Tabelle 6-11 die Kohlenstoff- 
sowie Härteverläufe der gasaufgekohlten Referenzvariante mit einem 
Randkohlenstoffgehalt von etwa 0,7 Ma.-% (vergleiche Kapitel 3.1.3) und einem 
Härteplateau von 700 HV1 dargestellt. Unterhalb der Randoxidationsschicht zeigt sich 
ein hauptsächlich martensitisches Gefüge mit feinverteiltem Restaustenit. Aufgrund 
der enthaltenen Legierungselemente zeigt der Werkstoff 20MnCr5 tendenziell eine 
stärkere Randoxidation. 
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Tabelle 6-11: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der 
Referenzvariante 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
   
  
 
Die Wärmebehandlung der Proben erfolgte, sofern nicht abweichend genannt, bei 
940 °C, bevor für 30 Minuten auf Härtetemperatur (850 °C) abgesenkt und gehalten 
wurde (Glockenofen-Anlage; Firma SOLO). Das Abschrecken erfolgte in einem Ölbad 
(Durixol W72) bei 60 °C. Nach einer Abschreckdauer von 30 Minuten wurden die 
Proben gewaschen und angelassen. 
Die Einstellung der Aufkohlungsatmosphäre erfolgte über ein Gemisch aus Methanol 
und Stickstoff sowie der Zugabe von Propan beziehungsweise Luft zur Einstellung des 
C-Pegels. 
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Aus den in Abbildung 6-1 dargestellten röntgenografischen Messungen ist neben 
einem maximalen Restaustenitgehalt von knapp über 25 Vol.-% das 
Druckeigenspannungsplateau mit Werten von etwa −100 MPa im Martensit unter der 
Oberfläche zu erkennen. Die Zugeigenspannungen an der Oberfläche des Werkstoffs 
20MnCr5 sind auf die Randoxidation zurückzuführen. Im Austenit liegen hingegen 
betragsmäßig geringe Zugeigenspannungen vor. Für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
werden tendenziell betragsmäßig höhere Eigenspannungen gemessen. 
Entsprechend des geringen Gefügeanteils an Austenit weisen die Messungen der 
Eigenspannungen im Restaustenit eine vergleichsweise hohe Streuungen auf. 
    
Abbildung 6-1: Röntgenografische Messungen der Referenzvariante für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.2 Erhöhter Restaustenitgehalt über verschiedene thermochemische 
Wärmebehandlungsverfahren 
Bei den in Kapitel 6.2.2 behandelten Varianten wurde durch unterschiedliche 
thermochemische Wärmebehandlungsprozesse ein gegenüber der Referenzvariante 
gesteigerter Restaustenitgehalt eingestellt. Im Vergleich zur Gasaufkohlung 
beziehungsweise –carbonitrierung (Ölabschrecken / Durixol W72) kam bei der 
niederdruckcarbonitrierten Variante das Hochdruckgasabschrecken (10 bar / 
Stickstoff) zum Einsatz. 
6.2.2.1. Gasaufkohlen (RA50GAKTN180) 
In Tabelle 6-12 sind die grundlegenden Analyseergebnisse der Variante 
RA50GAKTN180 aufgeführt. Aufgrund der stärkeren Aufkohlung zeigt sich der 
gesteigerte Randkohlenstoffgehalt von bis zu 0,95 Ma.-% sowie die geringere Härte 
aufgrund des gesteigerten Restaustenitgehalts in der Randschicht. Aus den 
Schliffbildern sowie den röntgenografischen Messungen wird der gegenüber der 
Referenzvariante deutlich gesteigerte Restaustenitgehalt sichtbar. 
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Tabelle 6-12: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GAKTN180 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
Aus Abbildung 6-2 sind die röntgenografischen Messergebnisse der Variante 
RA50GAKTN180 ersichtlich. Es zeigt sich der gegenüber der Referenzvariante 
gesteigerte Restaustenitgehalt sowie vergleichsweise geringe betragsmäßige 
Druckeigenspannungen im Martensit von unter −100 MPa. Für den Werkstoff 
20MnCr5 ist ein deutlicher Abfall des Restaustenitgehalts an der Oberfläche sowie die 
Ausbildung von Zugeigenspannungen ‒ vermutlich aufgrund der für den Werkstoff 
bekannten stärkeren Randoxidationsausbildung ‒ zu erkennen. 
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Abbildung 6-2: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GAKTN180 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.2.2. Gascarbonitrieren (RA50GCNTN180) 
In einem Gascarbonitrierprozess wurde für die Variante RA50GCNTN180 über einen 
Kohlenstoffgehalt im Bereich von 0,80 – 0,85 Ma.-% sowie einen Stickstoffgehalt von 
0,35 – 0,45 Ma.-% (Aufstickung über Zugabe von Ammoniak zur Ofenatmosphäre) ein 
Restaustenitgehalt von etwa 50 Vol.-% in der Probenrandschicht eingestellt. Im 
Vergleich zu den aufgekohlten Varianten sind in den ungeätzten Schliffbildern feine, 
punktförmige Ausscheidungen von etwa 1 μm Durchmesser unter der 
Bauteiloberfläche zu erkennen. Aufgrund der härtbarkeitssteigernden Wirkung des 
gelösten Stickstoffs weist die Bauteilrandschicht trotz der vorhandenen Randoxidation 
mehr austenitische beziehungsweise martensitische Bestandteile auf (Tabelle 6-13). 
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Tabelle 6-13: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GCNTN180 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
  
 
Die röntgenografischen Messungen bestätigen den gegenüber der Referenzvariante 
gesteigerten Restaustenitgehalt und im untersuchten Bereich zeigen sich ‒ mit 
Ausnahme der Probenoberfläche ‒ Druckeigenspannungen von bis zu -150 MPa im 
Austenit und Martensit. Bei vergleichbarem Restaustenitgehalt weist der Werkstoff 
18CrNiMo7-6 erneut die höheren Druckeigenspannungen auf (Abbildung 6-3). 
Aufgrund der härtbarkeitssteigernden Wirkung des Stickstoffs und der dadurch 
abgeminderten Randoxidation sind die Zugeigenspannungen an der Oberfläche 
gegenüber den aufgekohlten Varianten weniger ausgeprägt. 
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Abbildung 6-3: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GCNTN180 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.2.3. Niederdruckcarbonitrieren (RA50NDCNTN180) 
Die durch einen Niederdruckcarbonitrierprozess (Zweikammer-Anlage RVTC; Firma 
Ipsen) mit anschließender Hochdruckgasabschreckung eingestellte Variante 
RA50NDCNTN180 (siehe Tabelle 6-14) weist für beide Werkstoffe Werte von etwa 
0,8 Ma.-% Kohlenstoff und 0,5 Ma.-% Stickstoff an der Oberfläche auf. 
Erwartungsgemäß zeigt sich keine im Gefügebild sichtbare Randoxidation. Wie für die 
im Gas carbonitrierte Variante zeigen sich im Austenit kleine punktförmige 
Ausscheidungen. 
In Anlehnung an die Wärmebehandlungsprozesse in Gasatmosphären erfolgte das 
Niederdruckcarbonitrieren bei 940 und 850 °C. Die Aufkohlung erfolgte durch die von 
Diffusionssegmenten unterbrochene Zugabe von Acetylen, wohingegen die 
Aufstickung mit Ammoniak lediglich gegen Ende des Prozesses (Absenken und Halten 
auf Härtetemperatur) erfolgte. 
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Tabelle 6-14: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50NDCNTN180 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
  
 
Aus den röntgenografischen Messungen (Abbildung 6-4) werden lediglich 
betragsmäßig geringe Eigenspannungen (zumeist im Druckbereich) deutlich. Bedingt 
durch die Prozesstechnik (gepulste Aufkohlung sowie Aufstickung lediglich zu 
Prozessende) ergibt sich ein stärkerer Abfall des Restaustenits in größeren 
Bauteiltiefen. 
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Abbildung 6-4: Röntgenografische Messungen der Variante RA50NDCNTN180 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.3 Variation des Restaustenitgehalts beim Gascarbonitrieren 
6.2.3.1. 50 Vol.-% Restaustenit (RA50GCNTN180 [siehe Kapitel 6.2.2.2]) 
6.2.3.2. 70 Vol.-% Restaustenit (RA70GCNTN180) 
Für die Variante RA70GCNTN180 wurde durch eine Variation der Prozessparameter 
beim Carbonitrieren ein weiter gesteigerter Restaustenitgehalt von etwa 70 Vol.-% in 
der Randschicht eingestellt. Dies wurde durch ein Anheben des Kohlenstoffgehalts auf 
etwa 1,1 Ma.-% und Randstickstoffgehalte von 0,3 – 0,4 Ma.-% erreicht. In der 
Probenrandschicht des Werkstoffs 20MnCr5 liegen vereinzelte Carbide an den 
Korngrenzen vor, welche in den Schliffbildern sowie den SOES-Verläufen sichtbar 
werden (Tabelle 6-15). Diese Carbide lassen sich mit den im Anhang dargestellten 
simulativen Betrachtungen (Kapitel 10.2.5) für die gewählten Prozesstemperaturen 
von 850 und 940 °C beim Carbonitrierprozess erklären. Die Härtewerte am Rand 
liegen aufgrund des hohen Gehalts an Restaustenit teilweise unter 400 HV1. 
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Tabelle 6-15: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA70GCNTN180 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
Nach Abbildung 6-5 werden für beide Werkstoffe betragsmäßig geringe 
Eigenspannungen mit Tendenz in den Zugbereich festgestellt. Die hohe 
Standardabweichung der Eigenspannungen im Martensit an der Oberfläche ist auf den 
geringen Martensitanteil in diesem Probenbereich zurückzuführen. An der 
Bauteiloberfläche treten für beide Werkstoffe Druckeigenspannungen von etwa -
150 MPa auf. 
    
Abbildung 6-5: Röntgenografische Messungen der Variante RA70GCNTN180 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
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6.2.4 Variation der Anlassbehandlung bei aufgekohlten beziehungsweise 
carbonitrierten Zuständen 
Nachfolgend werden die Ergebnisse der metallografischen sowie röntgenografischen 
Randschichtanalyse der Wärmebehandlungsvarianten mit variierter Anlasstemperatur 
aufgeführt. Die Varianten RA50GAKTN150/180/280, RA50GCNTN150/180/280 
beziehungsweise RA70GCNTN150/180/280 wurden jeweils in derselben Ofencharge 
wärmebehandelt und lediglich für den Anlassprozess getrennt. 
6.2.4.1. Ausgangszustand mit etwa 50 Vol.-% Restaustenit vor dem Anlassen 
(gasaufgekohlt) 
6.2.4.1.1. 150 °C Anlasstemperatur (RA50GAKTN150) 
Die in Tabelle 6-16 charakterisierte Variante RA50GAKTN150 zeigt außer der 
gesteigerten Härte keine signifikanten Unterschiede hinsichtlich der klassischen 
Analyseergebnisse (LiMi, XRD, SOES) zu der in Kapitel 6.2.2.1 gezeigten Variante 
RA50GAKTN180.  
Tabelle 6-16: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GAKTN150 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
Die röntgenografischen Ergebnisse der Variante RA50GAKTN150 (Abbildung 6-6) 
ähneln stark, wie bereits erwähnt, der zuvor vorgestellten Variante RA50GAKTN180. 
Es zeigt sich eine geringfügige Verschiebung der Eigenspannungen im Martensit und 
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Restaustenit in den Druckbereich mit einem Maximum der Druckeigenspannungen im 
Austenit in einer Probentiefe von etwa 200 μm. 
    
Abbildung 6-6: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GAKTN150 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.4.1.2. 180 °C Anlasstemperatur (RA50GAKTN180 [siehe Kapitel 6.2.2.1]) 
6.2.4.1.3. 280 °C Anlasstemperatur (RA50GAKTN280) 
Die Erhöhung der Anlasstemperatur auf 280 °C bei aufgekohlten Zuständen bewirkt, 
wie in Tabelle 6-17 zu erkennen ist, eine Vielzahl an Veränderungen im Gefüge. Neben 
der geringeren Härte, ausgenommen an der Bauteiloberfläche, wird eine deutliche 
Umwandlung des Restaustenits im Gefüge sichtbar. Aufgrund der fehlenden 
härtbarkeitssteigernden Wirkung von Stickstoff ist eine starke Schädigung der 
Randschicht zu erkennen. Anhand der lichtmikroskopischen Gefügebilder kann jedoch 
keine verlässliche Aussage über die beim Anlassprozess entstandenen Phasen 
gemacht werden. 
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Tabelle 6-17: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GAKTN280 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
Der Restaustenitgehalt liegt durchgängig unter einem Gehalt von 10 Vol.-%. Für die 
hochangelassene aufgekohlte Variante ist eine Auswertung der Eigenspannungen im 
Restaustenit aufgrund des geringen Gehalts dieser Phase nicht möglich (Abbildung 
6-7). Unterhalb der Randoxidationsschicht zeigt sich ein vergleichsweise gut 
ausgebildetes Druckeigenspannungsplateau von −150 MPa bis −200 MPa. Die 
Ausbildung eines solchen Druckeigenspannungsplateaus wurde bereits von 
Steinbacher [Steinbacher2016] für einsatzbainitisierte, das heißt aufgekohlt und 
anschließend isotherm bainitisierte, Proben beschrieben. 
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Abbildung 6-7: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GAKTN280 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.4.2. Ausgangszustand mit etwa 50 Vol.-% Restaustenit vor dem Anlassen 
(gascarbonitriert) 
6.2.4.2.1. 150 °C Anlasstemperatur (RA50GCNTN150) 
Wie bei der Variante RA50GAKTN150 liegen die Härtewerte auch für die carbonitrierte 
Vergleichsvariante RA50GCNTN150 (Tabelle 6-18) oberhalb der bei 180 °C 
angelassenen Variante. Neben dem vergleichsweise gut ausgeprägten 
Restaustenitplateau zeigen sich Druckeigenspannungen von teilweise über -150 MPa 
im Martensit (Abbildung 6-8) [Saddei2017-3; Saddei2018].  
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Tabelle 6-18: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GCNTN150 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
    
Abbildung 6-8: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GCNTN150 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.4.2.2. 180 °C Anlasstemperatur (RA50GCNTN180 [siehe Kapitel 6.2.2.2]) 
6.2.4.2.3. 280 °C Anlasstemperatur (RA50GCNTN280) 
Wie aus Tabelle 6-19 zu entnehmen ist, zeigt auch die carbonitrierte Variante 
RA50GCNTN280 eine deutliche Änderung des Restaustenitgehalts durch die variierte 
Anlassbehandlung. Darüber hinaus kommt es zu einem Abfall der Härte unterhalb der 
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Oberfläche. Für den Werkstoff 20MnCr5 zeigen sich ausgeprägte 
Druckeigenspannungen von bis zu −200 MPa, wohingegen der Werkstoff 
18CrNiMo7-6 lediglich geringere Druckeigenspannungen im Martensit sowie starke 
Zugeigenspannungen im Austenit aufweist (Abbildung 6-9). 
Tabelle 6-19: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GCNTN280 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
    
Abbildung 6-9: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GCNTN280 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
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6.2.4.3. Ausgangszustand mit etwa 70 Vol.-% Restaustenit vor dem Anlassen 
(gascarbonitriert) 
6.2.4.3.1. 150 °C Anlasstemperatur (RA70GCNTN150) 
Die in Tabelle 6-20 dargestellte Variante RA70GCNTN150 zeigt ein gegenüber den in 
Kapitel 6.2.3.2 gezeigten Ergebnissen für die Variante RA70GCNTN180 ein nur 
geringfügig verändertes Gefüge (inklusive Ausscheidungen auf den Korngrenzen für 
den Werkstoff 20MnCr5). Aufgrund der verringerten Anlasstemperatur ergibt sich eine 
veränderte Anätzbarkeit des Gefüges sowie eine höhere Härte, welche vermutlich auf 
eine verringerte Entspannung des Martensits zurückgeführt werden kann. 
Tabelle 6-20: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA70GCNTN150 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
Für beide Werkstoffe zeigt sich entsprechend Abbildung 6-10 auf den ersten 300 μm 
der Probe keine klare Tendenz hinsichtlich der Eigenspannungen im Austenit sowie 
Druckeigenspannungen von bis zu −150 MPa im Martensit. 
Aufgrund der sehr hohen Gehalte an Restaustenit ist eine Auswertung 
beziehungsweise Angabe der Eigenspannungen im Martensit im Randbereich der 
Probe nicht immer möglich/sinnvoll. 
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Abbildung 6-10: Röntgenografische Messungen der Variante RA70GCNTN150 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.4.3.2. 180 °C Anlasstemperatur (RA70GCNTN180 [siehe Kapitel 6.2.3.2]) 
6.2.4.3.3. 280 °C Anlasstemperatur (RA70GCNTN280) 
Auch bei der Variante RA70GCNTN280 (Tabelle 6-21) kommt es durch die 
vergleichsweise hohe Anlasstemperatur von 280 °C zu einer starken Umwandlung im 
carbonitrierten Gefüge, wobei ein größerer Gehalt an Restaustenit verbleibt als für die 
Varianten RA50GAKTN280 und RA50GCNTN280 mit einem geringeren Gehalt an 
Restaustenit nach dem Härten. Vermutlich aufgrund des nach wie vor vergleichsweise 
hohen Gehalts an Restaustenit liegt für beide Werkstoffe ein deutlicher Härteabfall im 
Randbereich vor. Nach der Anlassbehandlung zeigen sich an der Oberfläche 
Zugeigenspannungen im Austenit sowie lediglich für den Werkstoff 20MnCr5 
ausgeprägte Druckeigenspannungen im Martensit (Abbildung 6-11). 
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Tabelle 6-21: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA70GCNTN280 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
  
  
 
    
Abbildung 6-11: Röntgenografische Messungen der Variante RA70GCNTN280 für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.2.5 Erhöhter Ausscheidungsgehalt beim Carbonitrieren 
In Tabelle 6-22 sind die klassischen Analyseergebnisse für die Variante 
RA50GCNTN180CB+ dargestellt. Diese Wärmebehandlungsvariante wurde durch 
einen Gascarbonitrierprozess mit erhöhter Ammoniakbegasung sowie abgesenkter 
Härtetemperatur (830 °C; 30 Minuten) zur Forcierung der Ausscheidungsbildung 
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eingestellt. Unabhängig vom Werkstoff stellt sich ein Kohlenstoff- und Stickstoffgehalt 
von jeweils etwa 0,8 Ma.-% und ein Abfall der Härte aufgrund des hohen 
Restaustenitgehalts am Rand ein. Aus den geätzten sowie ungeätzten Gefügebildern 
werden die vielen fein verteilten Ausscheidungen unterhalb der durch Randoxidation 
beeinflussten Schicht sichtbar. Das Gefüge erscheint vergleichsweise feinkörniger, 
was sich in weniger grob ausgebildeten Restaustenitinseln im Gefüge zeigt. Ein Grund 
hierfür könnte die Keimwirkung der während des Wärmebehandlungsprozesses 
entstandenen Ausscheidungen sein. 
Tabelle 6-22: Metallografische Dokumentation sowie Härte- und Elementverläufe der Variante 
RA50GCNTN180CB+ 
18CrNiMo7-6 20MnCr5 
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Für die Variante RA50GCNTN180CB+ zeigen sich lediglich geringe 
Druckeigenspannungen im Martensit sowie für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 teilweise 
signifikante Zugeigenspannungen im Austenit (Abbildung 6-12). 
    
Abbildung 6-12: Röntgenografische Messungen der Variante RA50GCNTN180CB+ für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
6.3 Tiefergehende und vergleichende Gefügecharakterisierung 
der Wärmebehandlungsvarianten 
Da die in Kapitel 6.2 vorgestellten Analyseergebnisse nicht für alle 
Wärmebehandlungsvarianten eine ganzheitliche Beschreibung des Gefüges erlauben, 
wurden tiefergehende Auswertungen und Vergleiche durchgeführt. Darüber hinaus 
wurden die mikroskopischen und röntgenografischen Arbeiten durch weitere 
Analysemethoden (beispielsweise REM, TEM, EBSD) ergänzt. Diese ergänzenden 
Untersuchungen und Auswertungen werden im Folgenden vorgestellt. 
Im Fokus steht dabei: 
x Detaillierte Beschreibung der Gefügeumwandlung beim Anlassprozess 
x Charakterisierung des Ausscheidungszustands 
6.3.1 Variation der Anlasstemperatur 
Zur besseren Charakterisierung der Varianten sowie einem besseren Verständnis der 
Umwandlungsvorgänge bei Variation der Anlasstemperatur werden nachfolgend 
weitere Untersuchungsergebnisse sowie tiefergehende Auswertungen für die 
aufgekohlten sowie carbonitrierten Varianten aufgeführt. Im Rahmen einer erweiterten 
Versuchsreihe wurde der Detailgrad der Untersuchungen für die carbonitrierte 
Variantenreihe RA50GCNTN150/180/280 durch weitere Anlasstemperaturen erhöht 
um temperaturabhängige Umwandlungen genauer beschreiben zu können 
[Saddei2017-1]. 
6.3.1.1. Einfluss auf die Härte 
Abbildung 6-13 zeigt die nahezu lineare Abnahme der aus den Härteverläufen 
abgelesenen maximalen Härte mit zunehmender Anlasstemperatur für die drei 
untersuchten Ausgangsvarianten im Bereich von 150 °C bis 280 °C. Für die 
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carbonitrierten Varianten sowie den Werkstoff 20MnCr5 wird tendenziell eine höhere 
maximale Härte erreicht. Dies könnte auf den gesteigerten Restaustenitgehalt des 
Werkstoffs 18CrNiMo7-6 zurückgeführt werden. 
 
Abbildung 6-13: Entwicklung der maximalen Härte über der Anlasstemperatur für 
unterschiedlich aufgekohlte beziehungsweise carbonitrierte Ausgangszustände
Bei der Betrachtung der oberflächennahen Härtewerte in 50 μm beziehungsweise 
100 μm Probentiefe (Abbildung 6-14 und Abbildung 6-15) wird deutlich, dass die 
Härtewerte für vergleichsweise geringe (150 °C) beziehungsweise hohe 
Anlasstemperaturen (280 °C) höhere Werte annehmen. Lediglich die carbonitrierten 
Varianten mit einem Ausgangsrestaustenitgehalt von etwa 70 Vol.-% zeigen einen 
stetigen Anstieg der Härte mit der Anlasstemperatur. Während die vergleichsweise 
hohen Härten für geringe Anlasstemperaturen auf eine verminderte Entspannung des 
Gefüges/Martensits zurückgeführt werden, scheint eine Härtesteigerung durch 
Ausscheidungsbildung oder Phasenumwandlungsvorgänge bei hohen 
Anlasstemperaturen plausibel. Die geringe Härte der Variante RA70GCNTN150 wird 
auf den sehr hohen Restaustenitgehalt und damit einhergehend eine verhältnismäßig 
geringere Verspannung des Gitters für diese Variante zurückgeführt. Für den 
Werkstoff 20MnCr5 werden im Randbereich der Proben (50 bzw. 100 μm Bauteiltiefe) 
durchgängig um 50 – 100 HV1 höhere Härtewerte als für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
beobachtet. Eine mögliche Erklärung wären gesteigerte Restaustenitgehalte für den 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 bei gleicher Wärmebehandlung aufgrund des vorliegenden 
Legierungssystems. 
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Abbildung 6-14: Entwicklung der Härte in 50 μm Bauteiltiefe über der Anlasstemperatur für 
unterschiedlich aufgekohlte beziehungsweise carbonitrierte Ausgangszustände
 
Abbildung 6-15: Entwicklung der Härte in 100 μm Bauteiltiefe über der Anlasstemperatur für 
unterschiedlich aufgekohlte beziehungsweise carbonitrierte Ausgangszustände
Die zugrundliegenden Härteverläufe sowie weitere Vergleiche hinsichtlich der 
aufgenommenen Härteverläufe können dem Anhang (Kapitel 10.2.3) entnommen 
werden. 
6.3.1.2. Einfluss auf das Gefüge (Lichtmikroskopie) 
Tabelle 6-23 zeigt das Randschichtgefüge der bereits zuvor genannten carbonitrierten 
Varianten nach einer Variation der Anlasstemperatur im Bereich von 150 °C bis 280 °C 
im nitalgeätzten Zustand (Anätzdauer: 20 Sekunden / 3 %alk. HNO3). Bis zu 
Anlasstemperaturen von 240 °C scheinen die sichtbaren Umwandlungsvorgänge im 
Gefüge ausschließlich auf den durch die Randoxidation betroffenen Bereich 
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beschränkt zu sein. Bei einer Temperatur von 280 °C kommt es zu einer sichtbaren 
Umwandlung des Restaustenits [Saddei2017-1; Saddei2017-3; Saddei2018]. Die 
dabei entstehenden Gefügebestandteile sind anhand metallografischer Schliffbilder 
jedoch nicht eindeutig zuzuordnen. 
Tabelle 6-23: Entwicklung des Randschichtgefüges beim Anlassen nach Gascarbonitrieren 
entsprechend Kapitel 6.2.4.2 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
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6.3.1.3. Einfluss auf den Restaustenitgehalt 
Die röntgenografische Phasenanalyse der Wärmebehandlungsvarianten in 
unterschiedlichen Bauteiltiefen zeigt einen Beginn der Restaustenitumwandlung ab 
einer Anlasstemperatur von 240 °C für entsprechend Kapitel 6.2.4.2 carbonitrierte 
Proben mit einem Restaustenitgehalt von etwa 50 Vol.-% vor dem zweistündigen 
102          Ergebnisse 
 
Anlassprozess. Für den Werkstoff 20MnCr5 findet die Umwandlung des Restaustenits 
vermutlich aufgrund des verringerten Gehalts an austenitstabilisierenden 
Legierungselementen im Legierungssystem früher statt (Abbildung 6-16). 
  
Abbildung 6-16: Röntgenografische Phasenanalyse in 50, 100 bzw. 200 μm Bauteiltiefe für 
eine Variation der Anlasstemperatur der Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) beziehungsweise 
20MnCr5 (rechts) entsprechend Kapitel 6.2.4.2 nach [Saddei2018] 
6.3.2 Lichtmikroskopische Detailuntersuchungen [RA50GCNTN280] 
Zum besseren Verständnis des Gefüges der Variante RA50GCNTN280 wurden 
tiefergehende lichtmikroskopische Untersuchungen durchgeführt. Diese sind in 
Tabelle 6-24 dargestellt. 
Die Ausbildung der Randoxidation wird bei verkürzter Anätzdauer besser sichtbar, 
geht allerdings mit einem Informationsverlust in größeren Bauteiltiefen einher. Für 
beide Werkstoffe ist erkennbar, dass die Korngrenzen ab einer Entfernung von etwa 
75 – 100 μm von der Oberfläche deutlich sichtbar sind, vermutlich aufgrund von 
Ausscheidungen auf den Korngrenzen. In den ungeätzten Gefügeaufnahmen ist 
neben der üblichen Randoxidation der hohe Gehalt an feinverteilten Ausscheidungen 
zu erkennen. Die nach Groesbeck geätzten Aufnahmen deuten darauf hin, dass sich 
bestimmte Gefügebestandteile mit Kohlenstoff und Chrom angereichert haben. 
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Tabelle 6-24: Varianten der Probenätzung der Variante RA50GCNTN280  
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6.3.3 Sonderätzung 
Tabelle 6-25 zeigt die auf chromhaltige Phasen (Groesbeck) geätzten Schliffbilder 
ausgewählter Varianten in einer Probentiefe von 100 μm. Neben dem erhöhten Gehalt 
an Ausscheidungen der Variante RA50GCNTN180CB+ in Form von feinen dunklen 
Punkten wird für die Variante RA50GCNTN280 eine Struktur aus vergleichsweise 
hellen und dunklen Bereichen sichtbar. Während es sich bei den hellen Bereichen der 
Variante RA50GCNTN280 um an Kohlenstoff und Chrom verarmten Restaustenit 
handelt, wird in den dunkleren Bereichen ein gesteigerter Gehalt an chrom- und/oder 
kohlenstoffhaltigen Phasen angenommen. Als Ursache wird vor Allem die bei 280 °C 
beschleunigte Diffusion des zuvor homogen zwangsgelösten Kohlenstoffs angesehen. 
Tabelle 6-25: Vergleich des Ausscheidungsgehalts in 100 μm Probentiefe mittels 
Sonderätzung; Probenoberfläche: links 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
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6.3.4 Simulative Betrachtung des Ausscheidungszustands in Thermo-Calc 
Abbildung 6-17 zeigt die mit Thermo-Calc berechneten Zustandsdiagramme für die 
verwendeten Werkstoffe für einen Kohlenstoffgehalt von 0,85 Ma.-% inklusive der 
markierten Temperatur- und Stickstoffkonzentrationsbereiche für die durchgeführten 
Carbonitrierprozesse. Das Carbonitrieren erfolgte bei 940 °C mit Absenkung auf eine 
Härtetemperatur von 850 °C beziehungsweise 830 °C (vergleiche Kapitel 6.2). Es wird 
deutlich, dass bereits während des eigentlichen Carbonitrierens in diesem 
Temperaturbereich ab dem Überschreiten einer temperaturabhängigen 
Stickstoffkonzentration im Gleichgewichtszustand neben Chromnitriden auch 
Siliziumnitrid gebildet werden sollte. 
  
Abbildung 6-17: Simulative Betrachtung zur Ausscheidungsbildung während des 
Carbonitrierprozesses für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
angenommener C-Gehalt: 0,85 Ma.-%
Abbildung 6-18 zeigt die Gleichgewichtsphasen für die zuvor genannten Zustände im 
Bereich der gewählten Anlasstemperatur (150 – 280 °C). Je nach Legierungssystem 
sollten (im Gleichgewicht) nach dem Anlassprozess neben Fe2C, Zementit, Chrom- 
und Siliziumnitrid auch molybdän- oder manganhaltige Ausscheidungen auftreten. 
Entsprechend Abbildung 6-17 und Abbildung 6-18 fallen für die aufgekohlten Varianten 
mit variierter Anlasstemperatur (RA50GAKTN150 / RA50GAKTN180 / 
RA50GAKTN280) für einen angenommenen Stickstoffgehalt von 0,0 Ma.-% die 
stickstoffhaltigen Ausscheidungen aus der Betrachtung heraus. 
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Abbildung 6-18: Simulative Betrachtung zur Ausscheidungsbildung während des Anlassens 
für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); angenommener 
C-Gehalt: 0,85 Ma.-%
6.3.5 Gefügecharakterisierung mittels Rasterelektronenmikroskopie 
Nachfolgend werden ausgewählte REM-Aufnahmen zur Beurteilung des 
Ausscheidungszustands sowie des Feingefüges in der Randschicht nach variierter 
Anlassbehandlung aufgeführt. 
6.3.5.1. RA50GCNTN150/180/280 
Zur besseren Beschreibung der Mikrostruktur ‒ insbesondere des vorliegenden 
Ausscheidungszustands ‒ wurden REM-Aufnahmen im nitalgeätzten Zustand in einer 
Bauteiltiefe von etwa 50 μm aufgenommen. Die Oberfläche/Einbettmasse und damit 
höhere Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte liegen jeweils am linken Bildrand.  
In Tabelle 6-26 sind die REM-Aufnahmen der Varianten RA50GCNTN150, 
RA50GCNTN180 und RA50GCNTN280 dargestellt. Erwartungsgemäß weist der 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 aufgrund des höheren Gehalts an Carbid- und Nitridbildnern 
einen gesteigerten Ausscheidungsgehalt auf. Es können sowohl mehr als auch 
größere Ausscheidungen beobachtet werden. Während die Ausscheidungen für den 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 größtenteils im Bereich von 300 – 800 nm vorliegen, beträgt 
die Partikelgröße im 20MnCr5 nur vereinzelt über 300 nm. Die Ausscheidungen 
scheinen vermehrt in den austenitischen Gebieten sowie am Rand der 
Martensitnadeln zu liegen. Dies könnte mit der in der Literatur beschrieben 
Keimwirkung der Ausscheidungen erklärt werden [Senuma2002; Steinbacher2017]. 
Eine Zunahme der Ausscheidungsanzahl und/oder –größe mit der Anlasstemperatur 
im Bereich von 150 °C bis 180 °C kann nicht beobachtet werden. Bei einer Steigerung 
der Anlasstemperatur auf 280 °C sind die Ausscheidungen weniger deutlich zu 
erkennen und heben sich weniger von den übrigen Gefügebestandteilen ab. 
Nichtsdestotrotz können vereinzelt gröbere Ausscheidungen beobachtet werden 
[Saddei2017-3]. 
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6.3.5.2. RA50GCNTN180CB+ 
Die in Abbildung 6-19 dargestellten REM-Bilder der Variante RA50GCNTN180CB+ 
verdeutlichen die erfolgreiche Einstellung eines Zustands mit einem hohen Gehalt an 
feinverteilten Ausscheidungen. Erwartungsgemäß weist der Werkstoff 18CrNiMo7-6 
mehr Ausscheidungen auf. Für den Werkstoff 20MnCr5 können jedoch vereinzelt 
größere Ausscheidungen von knapp 1000 nm Größe beobachtet werden. Die 
Grundstruktur aus Martensit und Restaustenit ist für beide Varianten erkennbar. 
  
Abbildung 6-19: REM-Aufnahmen der Variante RA50GCNTN180CB+ für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) beziehungsweise 20MnCr5 (rechts) in einer Probentiefe von 50 μm; 
Probenoberfläche: links 
6.3.5.3. Vergleich und Abschätzung des Ausscheidungsgehalts 
Der in Tabelle 6-27 dargestellte Vergleich des Gefüges der Varianten 
RA50GCNTN180 und RA50GCNTN180CB+ zeigt die teilweise deutlich größeren 
Ausscheidungen von bis zu 1000 nm Durchmesser. Darüber hinaus ist ersichtlich, 
dass bei der Variante RA50GCNTN180CB+ mehr Ausscheidungen vorliegen. 
Aufgrund der jedoch in dieser Hinsicht zu kleinen Größe der Ausscheidungen ist eine 
EDX-Analyse (Energiedispersive Röntgenspektroskopie) der chemischen 
Zusammensetzung nicht universell durchführbar. Eine beispielhafte Messung ist in 
Kapitel 0 dargestellt. Es zeigen sich ausgeprägte Peaks für die Elemente Chrom, 
Stickstoff und Eisen, was die Annahme des Vorliegens von Chromnitride bestätigt. 
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Tabelle 6-27: Vergleichende REM-Aufnahmen der Varianten RA50GCNTN180 und 
RA50GCNTN180CB+ in einer Bauteiltiefe von 50 μm; Probenoberfläche: links 
 18CrNiMo7-6 20MnCr5 
R
A
50
G
C
N
TN
18
0 
  
R
A
50
G
C
N
TN
18
0C
B
+ 
  
 
6.3.5.4. RA50GAKTN280 
Die zu Vergleichszwecken im REM untersuchte Variante RA50GAKTN280 (siehe 
Abbildung 6-20) zeigt im Gegensatz zu den carbonitrierten Varianten keine 
Ausscheidungen. Die hauptsächlich martensitische Struktur des Gefüges ähnelt 
jedoch in den Grundzügen der Variante RA50GCNTN280. Wie die vorherigen 
Analysen bereits vermuten lassen, liegt für die hochangelassene Variante nur noch ein 
geringerer Gehalt an Restaustenit vor. 
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Abbildung 6-20: REM-Aufnahmen der Variante RA50GAKTN280 für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) beziehungsweise 20MnCr5 (rechts) in einer Probentiefe von 50 μ; 
Probenoberfläche: links 
6.3.6 Gefügecharakterisierung mittels Transmissionselektronen-
mikroskopie 
Tiefergehende Informationen zur Gefügeentwicklung infolge gesteigerter 
Anlasstemperatur können aus TEM-Aufnahmen gewonnen werden. Auch hier wurde 
der Fokus auf die Randschicht in einer Tiefe von 50 μm gelegt (Tabelle 6-28). 
Bei beiden Werkstoffen nimmt der Restaustenitgehalt mit steigender Anlasstemperatur 
ab und die Strukturen und Phasengrenzen im Gefüge werden deutlicher.  
Die Zementitausscheidungen innerhalb der nadelförmigen Gefügebereiche 
erscheinen mit steigender Anlasstemperatur deutlich ausgeprägter. Eine Änderung 
des Ausscheidungszustands kann jedoch auch mithilfe der TEM-Aufnahmen nicht 
beobachtet werden [Saddei2018]. 
Nach einer Anlassbehandlung bei 280 °C werden bei den carbonitrierten Proben nach 
vermehrt Carbidausscheidungen im 60°-Winkel zur Mittelachse der Nadeln 
beobachtet, was auf bainitische Strukturen hinweist [Tu2008; Shimizu1964; 
Dziurka2013]. 
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Abbildung 6-21 zeigt zusätzliche TEM-Aufnahmen der Variante RA50GCNTN280 in 
größerer Vergrößerung inklusive der bereits zuvor erwähnten bainitischen Strukturen 
sowie den zumeist globularen Ausscheidungen im Gefüge. 
  
Abbildung 6-21: TEM-Aufnahmen verschiedener Vergrößerung der Variante RA50GCNTN280 
in einer Bauteiltiefe von 50 μm für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
6.3.7 Gefügecharakterisierung mittels Elektronenrückstreubeugung 
Die mittels EBSD ermittelten Phasenzusammensetzungen sind in Tabelle 6-29 
dargestellt. Während für die Referenzvariante lediglich Martensit sowie Zementit und 
geringe Anteile an fein verteiltem Restaustenit sichtbar sind, zeigen die anderen 
untersuchten Varianten des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 höhere Anteile an Restaustenit. 
Die carbonitrierten Varianten zeigen darüber hinaus teilweise signifikante Mengen der 
stickstoffhaltigen Ausscheidungen Chromnitrid (CrN) und Mangannitrid (Mn3N2). 
Dichromnitride können nur in sehr geringer Anzahl und Größe beobachtet werden. 
Während im Austenit eine große Anzahl an fein verteilten Ausscheidungen (Mn3N2 und 
CrN) vorzuliegen scheinen, sind innerhalb der martensitischen Bereiche keine 
weiteren Phasen zu erkennen. Die verhältnismäßig großen Anteile an Zementit liegen 
gleichmäßig verteilt zwischen den austenitischen und martensitischen 
Gefügebereichen. 
Den schwarzen Bereichen (Variante RA50GCNTN280 sowie RA50GCNTN180CB+) 
konnte keinen Phase zugeordnet werden. Ursache hierfür könnte das Vorhandensein 
einer weiteren ‒ im Rahmen der EBSD-Untersuchungen nicht ausgewerteten ‒ Phase 
wie beispielsweise Siliziumnitrid (Si3N4) sein. 
Für die hochrestaustenithaltige Variante RA70GCNTN180 scheint darüber hinaus eine 
größere Korngröße beziehungsweise größere zusammenhängende 
Restaustenitpartitionen vorzuliegen. Hinsichtlich der Kornorientierung wurden keine 
Unterschiede oder klare Tendenzen für die untersuchten Varianten festgestellt. 
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6.3.8 Gefügecharakterisierung mittels Mikrosondenuntersuchungen 
Durch Aufnahme von Linescans an der aufgekohlten Referenzvariante wurde der 
Seigerungszustand untersucht. Es zeigt sich eine lokale Überlagerung der 
Seigerungen der Elemente Chrom, Nickel, Molybdän und Mangan. Diese 
Inhomogenitäten im Ausgangsgefüge wirken sich jedoch nicht auf die lokale Verteilung 
des Kohlenstoffs aus (Abbildung 6-22). 
Die Seigerungszeilen haben eine Breite von bis zu 100 μm und die im Rahmen der 
Eingangskontrolle genannten Elementgehalte nach Norm [DIN_EN10084] werden für 
die Legierungssysteme teilweise lokal nicht eingehalten. 
 
Abbildung 6-22: Mittels Mikrosonde untersuchte lokale Elementgehalte zur Beurteilung des 
Seigerungszustands in den randnahen Bereichen der Referenzvariante für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); Messrichtung: radial bezogen auf das Halbzeug 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde kein Schwerpunkt auf den Einfluss der 
Seigerungen auf die lokal vorliegenden Eigenschaften sowie die eventuelle Wirkung 
als Schwachstelle im Gefüge gelegt. 
Gezielte Härtemessungen (HV1 sowie HV0,1) innerhalb sowie außerhalb der 
Seigerungszeilen zeigten ebenfalls keine klaren Trends hinsichtlich des vorliegenden 
Seigerungszustands. Hierbei ist zu berücksichtigen, dass es sich bei der 
Härtemessung sowie bei Seigerungen um 3-D-Effekte handelt und eine genaue 
Betrachtung der Einflüsse nur durch hohen Aufwand (graduelles Abtragen und 
Charakterisieren der Probe) und gezielte Prüfstandsversuche möglich ist. 
Die Art und Größe der im Gefüge vorhandenen Ausscheidungen wurde mittels 
Mikrosondenuntersuchungen umfassend charakterisiert. Hierfür wurden sowohl 
Linescans als auch Mappings in der Bauteilrandschicht aufgenommen.  
Die in Abbildung 6-23 dargestellten Linescans parallel zur Probenoberfläche in einer 
Bauteiltiefe von 50 μm geben Hinweise zur möglichen chemischen Zusammensetzung 
der Ausscheidungen.  
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Die lokalen Stickstoff- und Chromgehalten des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 deuten auf 
Chromnitride hin. Das vereinzelte Zusammenfallen der Chrom- mit den 
Kohlenstoffpeaks deutet auf Chromcarbide sowie Chromcarbonitride hin. Die 
Ergebnisse des stärker mit Mangan legierten Werkstoffs 20MnCr5 deuten darüber 
hinaus auf Mangannitride hin. 
Aus den Verläufen der Elemente Silizium, Nickel und Molybdän konnten keine 
weiteren Erkenntnisse gewonnen werden. 
 
   
Abbildung 6-23: Linescans carbonitrierter Proben der Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 
20MnCr5 (rechts) in einer Bauteiltiefe von 50 μm zur Identifikation möglicher 
Ausscheidungstypen der Variante RA50GCNTN180; Messrichtung: radial bezogen auf das 
Halbzeug 
In Tabelle 6-30 sind die lokalen Konzentrationen der Hauptlegierungselemente sowie 
Kohlenstoff und Stickstoff für den Werkstoff 20MnCr5 im carbonitrierten Zustand 
exemplarisch für eine Variante (RA50GCNTN280) dargestellt. Während sich für die 
Legierungselemente Nickel und Molybdän eine homogene Verteilung zeigt, sind für 
die Elemente Chrom, Mangan, Stickstoff und Kohlenstoff lokale Maxima zu erkennen. 
Ein Vergleich der Abbildungen für die Elemente Mangan und Stickstoff zeigt eine gute 
lokale Übereinstimmung der Peaks, welche sich mit den zuvor beschriebenen 
Linescans deckt. 
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Abbildung 6-24 zeigt die miteinander verrechneten lokalen Elementgehalte aus den 
Mikrosondenmappings für die Variante RA50GCNTN180. Als Grenzwert für die 
Anzeige einer Ausscheidung wurde der zweifache Grundgehalt des jeweiligen 
Elements festgelegt. Hierbei diente ein Vergleich mit den Untersuchungen zum 
Seigerungszustand (Abbildung 6-22) als Richtwert. Für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
ergeben sich für dieses Vorgehen hauptsächlich Chromnitride, Chromcarbide sowie 
Chromcarbonitride. Es können nur vereinzelte kleine manganhaltige Ausscheidungen 
ausgemacht werden. Für den Werkstoff 20MnCr5 scheinen erwartungsgemäß mehr 
Mangannitride vorzuliegen. Der Gehalt an chromhaltigen Ausscheidungen ist 
hingegen deutlich reduziert. 
 
Abbildung 6-24: Farbliche Darstellung möglicher Ausscheidungen für die Variante 
RA50GCNTN180 für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
Probenoberfläche: links
Wird die Anlasstemperatur auf einen Wert von 280 °C erhöht, so ergeben sich die in 
Abbildung 6-25 dargestellten Heatmaps für den Ausscheidungszustand in einer 
Bauteiltiefe von 50 μm (RA50GCNTN280). Während für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
neben einer Zunahme der Ausscheidungsanzahl von Mangannitriden auch ein 
Wachstum der Chromnitride und Chromcarbonitride vorzuliegen scheint, wirken die 
Mangannitride für den Werkstoff 20MnCr5 gröber. 
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Abbildung 6-25: Farbliche Darstellung möglicher Ausscheidungen für die Variante 
RA50GCNTN280 für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
Probenoberfläche: links
Die durch variierte Prozessführung herbeigeführte Forcierung der 
Ausscheidungsbildung für die Variante RA50GCNTN180CB+ gegenüber der Variante 
RA50GCNTN180 ist aus Abbildung 6-26 zu entnehmen. Es zeigt sich eine gesteigerte 
Anzahl an vergleichsweise kleinen Ausscheidungen. Erwartungsgemäß bilden sich im 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 vermehrt Chromcarbide, -nitride und –carbonitride, 
wohingegen die Randschicht des Werkstoffs 20MnCr5 neben vereinzelten 
Chromnitriden hauptsächlich Mangannitride aufweist. 
 
Abbildung 6-26: Farbliche Darstellung möglicher Ausscheidungen für die Variante 
RA50GCNTN180CB+ für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
Probenoberfläche: links
6.3.9 Vergleich der röntgenografisch bestimmten Phasenanteile aller 
Wärmebehandlungsvarianten 
Abbildung 6-27 zeigt die über eine Bauteiltiefe von 25 μm bis 100 μm gemittelten 
Restaustenitgehalte der untersuchten Wärmebehandlungsvarianten (Messung an 
Couponproben), wobei die Fehlerbalken die gemessenen Maxima sowie Minima in 
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diesem Bereich angeben und damit eine Aussage über die Güte eines eventuell 
vorliegenden Restaustenitplateaus zulässt. 
 
Abbildung 6-27: Vergleich der gemittelten röntgenografisch bestimmten Restaustenitgehalte; 
Probenbereich: 25 – 100 μm
Die angestrebten Restaustenitgehalte in der Bauteilrandschicht wurden hinreichend 
genau eingestellt, wobei der Werkstoff 18CrNiMo7-6 bei Behandlung in derselben 
Wärmebehandlungscharge aufgrund des gesteigerten Gehalts an 
Austenitstabilisierern tendenziell leicht höhere Werte für den Restaustenitgehalt 
aufweist. 
Es ist ersichtlich, dass die Restaustenitumwandlung bei gesteigerter Anlasstemperatur 
für aufgekohlte Zustände stärker ausgeprägt ist als für vergleichbare carbonitrierte 
Zustände. Darüber hinaus ist zu erkennen, dass nach einer Anlassbehandlung bei 
280 °C für die Variante RA70GCNTN280 noch ein höherer Gehalt an Restaustenit 
verbleibt als für die ebenfalls carbonitrierte Variante RA50GCNTN280 mit einem 
geringeren Ausgangsgehalt an Austenit vor dem Anlassprozess. 
Gefügezusammensetzungen, Restaustenitgehalt und Makroeigenspannungen der 
untersuchten Wärmebehandlungszustände sind im Anhang (Kapitel 10.2.4) in 
Gruppen einander gegenübergestellt. 
6.3.10 Röntgenografische Messung des Ausscheidungsgehalts 
In der vorliegenden Arbeit wurde für ausgewählte Proben der Gehalt an 
Ausscheidungen im Randbereich bestimmt. 
Neben Zementit (Fe3C) und ε-Carbid (Fe2-3C) wurden im Rahmen der 
röntgenografischen Messungen verschiedene Eisennitride (Fe2N, Fe3N, Fe16N2) sowie 
Chromnitrid (CrN), Dichromnitrid (Cr2N) und Mangannitrid (Mn3N2) ausgewertet 
[Boiadjiev2018]. 
In Abbildung 6-28 ist der Gehalt an stickstoffhaltigen sowie kohlenstoffhaltigen 
Ausscheidungen einzeln sowie deren Summe aufgetragen. Der Gehalt an Carbiden ist 
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für die Variante RA50GCNTN280 am deutlichsten gegenüber der Referenzvariante 
erhöht, was gut mit der in der Literatur beschriebenen Bildung von Zementit in der 
Anlassstufe 2 (200 – 350 °C) korreliert. Ein gesteigerter Anteil an stickstoffhaltigen 
Ausscheidungen kann mit einem höheren Gehalt an gelösten Fremdatomen sowie 
gesteigerter Anlasstemperatur beobachtet werden. Für die Variante 
RA50GCNTN180CB+ kann für beide Werkstoffe kein signifikanter Unterschied 
festgestellt werden. Da es sich bei der Referenzvariante um eine lediglich aufgekohlte 
Variante handelt, wurden keine Nitride ausgewertet. 
Der Gesamtgehalt an Ausscheidungen liegt für die Referenzvariante bei unter 
2 Vol.-%, wohingegen die Variante RA50GCNTN280 mit einem Ausscheidungsgehalt 
von über 12 Vol.-% die mit Abstand höchsten Werte aufweist. 
 
Abbildung 6-28: Vergleich der gemittelten röntgenografisch bestimmten 
Ausscheidungsgehalte für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5, gewichtete Gehalte für 
die Randschicht; Probenbereich: 50 – 200 μm
Wie in Abbildung 6-29 zu erkennen ist, liegt eine Abstufung der Nitride entlang der 
Reihe Eisen-Chrom-Mangan vor, wobei Eisennitride den größten Anteil ausmachen. 
Es ist zu erkennen, dass der Werkstoff 20MnCr5 den größten Anteil an Mangannitriden 
aufweist, was auf den gesteigerten Mangangehalt zurückgeführt wird. 
Die Summe an kohlenstoff- und/oder stickstoffhaltigen Ausscheidungen der Variante 
RA50GCNTN180CB+ scheint für beide Legierungssysteme jedoch nahezu gleich. 
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Abbildung 6-29: Aufschlüsselung der röntgenografisch bestimmten Ausscheidungen für die 
Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5, gewichtete Gehalte für die Randschicht; 
Probenbereich: 50 – 200 μm
Die exakten Messwerte der röntgenografischen Ausscheidungsmessungen sind im 
Anhang (Kapitel 10.2.6) in tabellarischer Form aufgeführt. Während für die bei 180 °C 
angelassenen Varianten Fe3C und Fe2-3C zu etwa gleichen Volumenanteilen vorliegt, 
verschiebt sich durch eine Erhöhung der Anlasstemperatur auf 280 °C das 
Gleichgewicht in Richtung Zementit. 
6.3.11 Sauerstoffbedingte Randschichtschädigung 
Das folgende Kapitel fasst die Ergebnisse hinsichtlich der Charakterisierung von 
sauerstoffbedingten Schädigungen der Randschicht zusammen. Hierzu wurden 
ergänzende röntgenografische und metallografische Untersuchungen sowie GDOS-
Messungen durchgeführt beziehungsweise gesondert ausgewertet und aufgetragen. 
6.3.11.1. Röntgenografische Ergebnisse 
Abbildung 6-30 zeigt den Einfluss der Wärmebehandlungsvarianten auf den Gehalt an 
Magnetit (äußere Oxidation) an der Probenoberfläche. Für die im Niederdruck 
behandelten Variante RA50NDCNTN180 wurde kein Magnetit festgestellt, was auf den 
niedrigen Gehalt an Sauerstoff in der Ofenatmosphäre zurückgeführt wird. Neben dem 
Einfluss des Legierungssystems ‒ tendenziell höhere Gehalte an Magnetit für den 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 ‒ zeigt sich eine leichte Zunahme an Magnetit mit steigender 
Anlasstemperatur. 
Die carbonitrierten Varianten des Werkstoffs 18CrNiMo7-6 zeigen darüber hinaus 
tendenziell höhere Magnetitgehalte als die aufgekohlten 
Wärmebehandlungsvarianten. 
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Abbildung 6-30: Gehalt an Magnetit an der Probenoberfläche; Probenbereich: 0 μm
6.3.11.2. Metallografische Ergebnisse 
Die aus ungeätzten Gefügebildern bestimmten Randoxidationstiefen für alle 
untersuchten Varianten sind in Abbildung 6-31 dargestellt. Für die im Niederdruck 
wärmebehandelte Variante RA50NDCNTN180 war für beide Werkstoffe anhand von 
Gefügebildern keine Randoxidation zu erkennen und damit nicht auswertbar. 
Trotz der entsprechend DIN 30901 angenommenen Messgenauigkeit von ± 10 % 
lassen sich für die unterschiedlichen Varianten beziehungsweise 
Wärmebehandlungsverfahren leichte Tendenzen hinsichtlich der Randoxidationstiefe 
erkennen. 
 
Abbildung 6-31: Vergleich der entsprechend DIN 30901 anhand von ungeätzten Gefügebildern 
ermittelten Randoxidationstiefe für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5
Für die weiteren untersuchten Varianten ist zunächst die deutlich gesteigerte 
Randoxidationstiefe für den Werkstoff 20MnCr5 erkennbar, was in Anbetracht der 
vorhandenen Legierungszusammensetzung und dem Wissen über die 
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elektrochemische Spannungsreihe der enthaltenen Elemente nicht verwunderlich ist 
(Sauerstoffaffinität: Ni < Fe < Cr < Mn [Bargel2013]). 
Für die aufgekohlten Varianten liegt eine tendenziell höhere Randoxidationstiefe vor 
als für die vergleichbaren carbonitrierten Varianten. Hinsichtlich der 
Wärmebehandlungsvarianten mit einer thermischen Nachbehandlung bei 180 °C zeigt 
die industrieübliche Referenzvariante die ausgeprägteste Randoxidation. Darüber 
hinaus scheint eine geringfügige Steigerung der Randoxidationstiefe durch die 
Erhöhung der Anlasstemperatur von 150 °C beziehungsweise 180 °C auf 280 °C 
sowie des Restaustenitgehalts von 50 Vol.-% auf 70 Vol.-% vorzuliegen. 
Für alle Wärmebehandlungsvarianten liegt die Randoxidation primär auf den 
Korngrenzen vor und es ist nur vergleichsweise wenig punktförmige sowie 
linienförmige Randoxidation innerhalb der Körner sichtbar (vergleiche Abbildung 3-5). 
6.3.11.3. Vergleich Gascarbonitrieren und Niederdruckcarbonitrieren (GDOS) 
Die größten Unterschiede hinsichtlich der Randoxidation wurden für die GDOS-
Untersuchungen für die Variation des thermochemischen 
Wärmebehandlungsverfahrens (Vergleich Gascarbonitrieren und 
Niederdruckcarbonitrieren) beobachtet. Daher werden nachfolgend vorerst nur diese 
Varianten detailliert aufgeführt. 
Sowohl für den Werkstoff 20MnCr5 (Abbildung 6-32) als auch den Werkstoff 
18CrNiMo7-6 (Abbildung 6-33) zeigt sich die deutlich stärkere Veränderung der 
Legierungsgehalte in der Randschicht im Gascarbonitrierprozess. Diese 
Beeinflussung zeigt sich durch die starken Abweichungen der Elementgehalte an der 
Oberfläche sowie den Gehalten in den darunter liegenden Bereichen. 
 
  
Abbildung 6-32: GDOS-Analyse der Randschichten für die Varianten RA50GCNTN180 (links) 
beziehungsweise RA50NDCNTN180 (rechts) für den Werkstoff 20MnCr5
Bekannte Effekte eines Niederdruckprozesses sind die sichtbar verringerte Oxidation 
der Randschicht sowie die Manganeffusion am Probenrand. Auch die in der Norm 
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genannten Beurteilungskriterien (Lage der Maxima für Mangan und Chrom sowie 
Erreichen des Grundgehalts an Silizium) sind Indizien für die geringere Randoxidation 
nach dem Niederdruckprozess. 
 
   
Abbildung 6-33: GDOS-Analyse der Randschichten für die Varianten RA50GCNTN180 (links) 
beziehungsweise RA50NDCNTN180 (rechts) für den Werkstoff 18CrNiMo7-6
6.3.11.4. Weitere GDOS-Analysen 
Abbildung 6-34 zeigt die Ergebnisse der Auswertung nach DIN 30901 für die mittels 
GDOS-Analysen hinsichtlich Randoxidation untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten. Tendenziell zeigen die gasaufgekohlten Varianten 
(REFERENZ und RA50GAKTN180) eine größere Randoxidationstiefe für die punkt-
(Maximum Mn und Cr) sowie linienförmige (Si-Grundgehalt) Ausbildung. Jedoch sind 
die Unterschiede innerhalb der Varianten vergleichsweise gering. Der Werkstoff 
18CrNiMo7-6 zeigt, wie bereits zuvor beschrieben, tendenziell eine geringe innere 
Oxidation. 
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Abbildung 6-34: Vergleich der entsprechend DIN 30901 anhand von GDOS-Verläufen 
ermittelten Randoxidationstiefe für die Werkstoffe 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6 
Die zugrundeliegenden GDOS-Verläufe sind im Anhang (Kapitel 10.2.8) dargestellt. 
6.4 Versuchsergebnisse 
Nach der umfassenden Charakterisierung und Abgrenzung der 
Wärmebehandlungsvarianten in den Kapiteln 6.2 und 6.3 werden in Kapitel 6.4 
Ergebnisse der technologischen Versuche vorgestellt. Ziel des Kapitels ist es, 
Tragfähigkeitspotentiale der einzelnen Wärmebehandlungsvarianten sowie infrage 
kommende verantwortliche Ursachen herauszuarbeiten. 
6.4.1 Umlaufbiegeprüfung 
Abbildung 6-35 zeigt exemplarisch die Ergebnisse der Umlaufbiegeversuche für eine 
Variation des thermochemischen Wärmebehandlungsprozesses im Vergleich zur 
Referenzvariante für hohe Restaustenitgehalte beim Werkstoff 18CrNiMo7-6. Neben 
den Brüchen (Kreuz) und Durchläufern (Kreis, Grenzlastspielzahl: 
5 · 106 Lastwechsel) ist die berechnete Basquin-Linie im Bereich der Zeitfestigkeit 
eingezeichnet. 
Nach Ablauf der Prüfung wurden die Proben stichprobenartig im REM untersucht. Der 
Großteil der Proben fiel durch Anrisse ausgehend von der Oberfläche aus, wobei die 
Anzahl der Anrisse für carbonitrierte Proben deutlich geringer war. Unter anderem 
aufgrund des geringen Schwefelgehalts wurden nur wenige Einschlüsse als Ausgang 
des Probenversagens detektiert (vergleiche Kapitel 10.3.2) 
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Abbildung 6-35: Exemplarische Darstellung der ausgewerteten Ergebnisse der 
Umlaufbiegeproben (Werkstoff 18CrNiMo7-6)
In Abbildung 6-36 (Zeitfestigkeit) und Abbildung 6-37 (Dauerfestigkeit) sind die 
Ergebnisse der Umlaufbiegeprüfung für alle untersuchten Varianten 
zusammenfassend dargestellt. In Abbildung 6-36 sind neben dem Median der 
Lebensdauer (N50) auch die erreichten Werte für N10 und N90 über die jeweiligen 
Fehlerindikatoren dargestellt. Für die meisten Fälle erträgt der Werkstoff 18CrNiMo7-
6 höhere Spannungsamplituden als der Werkstoff 20MnCr5. Eine Ursache hierfür 
könnte neben der durch das Legierungssystem bedingten verminderten Randoxidation 
an den im Prüfbereich ungeschliffenen Umlaufbiegeproben auch der jeweils 
vorliegende Eigenspannungszustand sein. Ein Einfluss der Härte ist nicht zu erkennen.  
 
Abbildung 6-36: Vergleich der anhand der Basquin-Linie ermittelten Spannungsamplitude für 
50.000 ertragene Lastwechsel im Umlaufbiegeversuch  für eine Ausfallwahrscheinlichkeit von 
50 % (Balken) sowie 10% beziehungsweise 90 % (Angabe über Fehlerindikatoren) 
Darüber hinaus ist zu erkennen, dass bis auf die Varianten mit einer gesteigerter 
Anlasstemperatur von 280 °C im Bereich der Zeit- und Dauerfestigkeit durchweg 
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höhere Lasten als für die Referenzvariante ertragen werden. Durch Carbonitrieren und 
eine anschließende Anlassbehandlung bei niedrigen Temperaturen konnten für beide 
Werkstoffe sowie Restaustenitgehalte von 50 Vol.-% beziehungsweise 70 Vol.-% die 
besten Ergebnisse erreicht werden, wobei sich die Anwesenheit von feinverteilten 
Ausscheidungen ebenfalls positiv auf die Versuchsergebnisse auszuwirken scheint. 
Die Tatsache, dass die Umlaufbiegeproben der im Niederdruck carbonitrierten 
Variante trotz deutlich verminderter Randoxidation keine weiter gesteigerten 
Laufzeiten aufweisen, kann eventuell auf die als negativ einzustufenden Effekte der 
Manganeffusion sowie des thermischen Ätzens zurückgeführt werden (vergleiche 
[Franke2018]). 
 
Abbildung 6-37: Vergleich der ermittelten Dauerfestigkeit im Umlaufbiegeversuch; 
Grenzlastspielzahl: 5.000.000
Aus Tabelle 6-31 kann die Steigung der Basquin-Linie sowie die Streuung der 
Umlaufbiegeversuche entnommen werden. Es ist zu beachten, dass ein großer k-Wert 
für einen flacheren Verlauf, also eine höhere Überlastempfindlichkeit steht, 
wohingegen große Werte für m eine kleine Versuchsstreuung bedeuten. 
Während sich für die hochrestaustenithaltigen Varianten eine größere 
Überlastempfindlichkeit sowie eine geringere Versuchsstreuung zeigt, wird für die 
gasaufgekohlten Varianten eine gesteigerte Streuung der ermittelten Lebensdauer um 
die Basquin-Linie sichtbar. 
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Tabelle 6-31: Übersicht der Parameter für die Steigung k der Basquin-Linie sowie Streuung m 
der ermittelten Bruchlastspielzahlen 
WB-Variante Werkstoff k m 
 
REFERENZ 18CrNiMo7-6 5,9 4,2 20MnCr5 4,6 4,6 
RA50GAKTN180 18CrNiMo7-6 10,0 1,6 20MnCr5 5,4 5,5 
RA50GAKTN280 18CrNiMo7-6 11,4 2,1 20MnCr5 4,6 4,1 
RA50NDCNTN180 18CrNiMo7-6 17,7 2,1 20MnCr5 13,2 2,5 
RA50GCNTN150 18CrNiMo7-6 16,8 1,3 20MnCr5 18,3 1,5 
RA50GCNTN180 18CrNiMo7-6 14,6 2,2 20MnCr5 16,8 1,2 
RA50GCNTN280 18CrNiMo7-6 6,1 2,6 20MnCr5 14,6 1,1 
RA70GCNTN180 18CrNiMo7-6 5,9 4,2 20MnCr5 21,7 1,4 
RA70GCNTN280 18CrNiMo7-6 5,4 2,5 20MnCr5 12,3 2,5 
RA50GCNTN180CB+ 18CrNiMo7-6 14,3 2,8 20MnCr5 7,9 4,2 
 
Es zeigt sich, dass die aufgekohlte Referenzvariante die geringste Versuchsstreuung 
sowie eine den restlichen Wärmebehandlungsvarianten gegenüber verminderte 
Überlastempfindlichkeit aufzuweisen scheint. 
Zur Beurteilung der Umwandlungsvorgänge im Betrieb wurden an den Durchläufern 
Härteverläufe mittig sowie am Rand des Prüfbereichs aufgenommen (Abbildung 6-38).  
 
Abbildung 6-38: Skizzenhafte Darstellung der Messstellen der Härtemessungen an den 
geprüften Umlaufbiegeproben; Messungen erfolgten an Durchläufern
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Die Ergebnisse aus dem Vergleich der Härtewerte sind in Abbildung 6-39 dargestellt. 
Bei der Betrachtung der über verschiedene Werkstofftiefen gemittelten 
Härtewerteänderungen wird deutlich, dass die Härtezunahme am Probenrand stärker 
ausgeprägt ist. Hierfür ist neben der höheren Beanspruchung auch der gesteigerte 
umgewandelte Restaustenitgehalt am Rand verantwortlich. Darüber hinaus ist zu 
beachten, dass die Wärmebehandlungsvarianten mit reduziertem Restaustenitgehalt 
‒ wie die Referenzvariante und die hochangelassenen Zustände ‒ grundsätzlich ein 
geringeres Potential zur beanspruchungsinduzierten Härtesteigerung mitbringen.  
Während die carbonitrierten Varianten je nach Restaustenitgehalt eine Steigerung der 
Härte von über 100 HV1 beziehungsweise 150 HV1 aufweisen, wurde bei der 
hochrestaustenithaltigen aufgekohlten Variante RA50GAKTN180 nur eine 
Härtesteigerung von etwa 50 HV1 festgestellt. Die stärkere Verfestigung im Betrieb der 
carbonitrierten Varianten könnte ursächlich für die höheren ertragenen 
Spannungsamplituden im Umlaufbiegeversuch sein. 
 
Abbildung 6-39: An Durchläufern ermittelte beanspruchungsinduzierte Härtesteigerung im 
Prüfbereich für verschiedene Probenbereiche
An den für die Härtemessungen benötigten Längsschliffen wurden ebenfalls 
Gefügeaufnahmen im nitalgeätzten Zustand aufgenommen. Ein Vergleich des 
belasteten und unbelasteten Bereichs ist in Abbildung 6-40 für die Variante 
RA50NDCNTN180 dargestellt. Es zeigt sich eine Umwandlung von Restaustenit im 
Randbereich der Probe (höherer Anteil und veränderte Anätzbarkeit an 
Martensitnadeln sowie bräunliche Färbung in den austenitischen Gefügebereichen). 
Darüber hinaus lässt die in Kapitel 3.4.2.3 genannte Literatur unter der vorliegenden 
Beanspruchung die Bildung von Zwillingen in den carbonitrierten Proben vermuten. 
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Abbildung 6-40: Gefügeumwandlung durch die Umlaufbiegeprüfung (Variante 
RA50NDCNTN180); links: vor der Prüfung / rechts: nach der Prüfung
6.4.2 4-Punkt-Biegeprüfung 
Neben der maximalen Biegespannung wurde über den 4-Punkt-Biegeversuch die 
0,2-%-Dehngrenze, der E-Modul sowie die Dehnung unmittelbar vor Probenbruch für 
die unterschiedlichen Wärmebehandlungsvarianten ausgewertet und verglichen. 
Abbildung 6-41 zeigt, dass sich eine Zunahme der ertragbaren Biegespannung σB mit 
steigender Anlasstemperatur beziehungsweise niedrigerem Restaustenitgehalt ergibt. 
Außerdem muss darauf hingewiesen werden, dass die Referenzvariante, welche 
ebenfalls einen vergleichsweise geringen Restaustenitgehalt aufweist, mit Werten von 
etwa 2500 MPa die besten Ergebnisse für die maximale Biegespannung zeigt. 
Darüber hinaus ist zu erkennen, dass die Standardabweichung teilweise sehr große 
Werte annimmt. Ursächlich hierfür könnte ein verstärkter Einfluss von Seigerungen bei 
Variation des Wärmebehandlungsprozesses sein. Aufgrund der Tatsache, dass die 4-
Punkt-Biegeproben vor der Prüfung geschliffen wurden, kann ein Einfluss der 
Randoxidation auf die Ergebnisse des 4-Punkt-Biegeversuchs ausgeschlossen 
werden. 
 
Abbildung 6-41: Ermittelte maximale Biegespannung im 4-Punkt-Biegeversuch
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Bei der nachfolgend vorgestellten Auswertung des E-Moduls und der 0,2-%-
Dehngrenze muss berücksichtig werden, dass es sich um 4-Punkt-Biegeproben mit 
einem über das Probenvolumen variierten Gefüge handelt. Tiefergehende 
Informationen zur Auswertung sowie zu dabei teilweise auftretenden Problemen 
können dem Anhang (Kapitel 10.3.4) entnommen werden. 
 
Abbildung 6-42: Anhand der 4-Punkt-Biegeversuche bestimmte 0,2-%-Dehngrenze
Für den in Abbildung 6-43 dargestellten Vergleich des ermittelten Elastizitätsmoduls 
zeigen sich ähnliche Tendenzen wie für die zuvor vorgestellte maximal ertragene 
Biegespannung beziehungsweise 0,2-%-Dehngrenze. Der Anstieg des ermittelten E-
Moduls mit steigender Anlasstemperatur beziehungsweise für Varianten mit 
reduziertem Restaustenitgehalt korreliert gut mit den für ferritisch/martensitische 
Proben aus der Literatur bekannten Werten von etwa 210.000 MPa. 
Dementsprechend zeigen die Proben mit einer hochrestaustenithaltigen Randschicht 
niedrigere Werte bei der Bestimmung des E-Moduls, was in guter Näherung mit dem 
für Austenit erwarteten E-Modul von etwa 190.000 MPa korreliert [Rösler2003]. 
Aufgrund der Tatsache, dass im Probenvolumen ein Mischgefüge aus Martensit, 
Restaustenit und Bainit vorliegt und das gesamte Probenvolumen im 4-Punkt-
Biegeversuch (verschieden stark) geprüft wird, wird dieser Wert jedoch nicht erreicht. 
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Abbildung 6-43: Anhand der 4-Punkt-Biegeproben ermittelter E-Modul
Bei der Bestimmung des E-Moduls ist darauf zu achten, dass diese nicht klassisch aus 
dem Zugversuch erfolgte. Da es bei den durchgeführten Versuchen teilweise zu 
Setzeffekten zu Beginn des Versuchs kommt, wurde dieser Bereich nicht in die 
Auswertung einbezogen. Darüber hinaus muss beachtet werden, dass das Gleiten bei 
Wärmebehandlungsvarianten mit einem hohen Gehalt an Restaustenit früher einsetzt, 
weshalb oftmals nur in kleinen Bereichen annähernd eine Gerade zur Auswertung 
vorliegt (siehe Kapitel 10.3.4). 
Aus der 0,2-%-Dehngrenze und der maximalen Biegespannung wurde aus den 4-
Punkt-Biegeversuchen ebenfalls das Streckgrenzenverhältnis bestimmt (Abbildung 
6-44). Aus dem Streckgrenzenverhältnis kann neben der Verformbarkeit eine Aussage 
über die Überlastempfindlichkeit getroffen werden, wobei hohe Werte 
(hochangelassene Varianten) auf eine gegenüber den anderen 
Wärmebehandlungsvarianten geringere Verformbarkeit beziehungsweise 
Überlasttoleranz und ein spröderes Werkstoffverhalten hindeuten. Für den Werkstoff 
18CrNiMo7-6 ergeben sich tendenziell niedrigere Werte als für den Werkstoff 
20MnCr5 (Vergleich der aufgetretenen Bruchformen siehe Kapitel 10.3.5). 
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Abbildung 6-44: Anhand der 4-Punkt-Biegeproben bestimmtes Streckgrenzenverhältnis
Da sich hinsichtlich der Probendehnung unmittelbar vor dem Bruch der Probe keine 
Ableitungen treffen lassen, sind diese Ergebnisse lediglich im Anhang (Kapitel 10.3.3) 
dargestellt. 
6.4.3 Zwei-Scheiben-Prüfung 
Im Rahmen der Versuche im Zwei-Scheiben-Tribometer wurde neben dem 
Massenverlust auch die Verschleißspur tiefergehend untersucht. Darüber hinaus 
wurde der Anstieg der Härte durch die Prüfung genauer betrachtet. 
Aus Abbildung 6-45 werden die besseren Verschleißeigenschaften der carbonitrierten 
Varianten im Vergleich zu den aufgekohlten Varianten ersichtlich. Dies wird zum einen 
aus dem stärkeren Anstieg des Massenverlusts zu Beginn der Versuchsreihe sowie 
im weiteren Verlauf der Untersuchungen deutlich. Während die Referenzvariante den 
größten Massenverlust aufweist, zeigt die carbonitrierte Variante mit forcierter 
Ausscheidungsbildung den geringsten Verschleiß. Der hinsichtlich des Masseverlusts 
positive Einfluss gesteigerter Restaustenitgehalte ist unter anderem aus dem 
Vergleich mit der Variante RA50GAKTN180 ersichtlich. Innerhalb der 
Variantengruppen mit variierter Anlasstemperatur bewirkt die Steigerung der 
Anlasstemperatur eine Verminderung des Masseverlust im Verschleißtest. 
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Abbildung 6-45: Masseverlust infolge fortschreitender Prüfung am Zwei-Scheiben-Tribometer 
für den Werkstoff 18CrNiMo7-6
Zur Beurteilung der infolge der Prüfung entstandenen Verschleißspur wurden 
Profilschriebe über die Breite der zylindrischen Amslerproben aufgenommen (Tabelle 
6-32). 
Tabelle 6-32: Ausbildung der Verschleißspur nach abgeschlossener Prüfung im Zwei-
Scheiben-Tribometer; Messungen nach Prüflauf 8 / Laufstrecke 8850 m 
Pt in μm Messschrieb 
REFERENZ 
11,86 
 
 
RA70GCNTN180 
10,92 
 
 
RA50GCNTN180CB+ 
5,93 
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Es zeigen sich grundlegende Unterschiede hinsichtlich der Ausbildung der 
Verschleißspur in Abhängigkeit von der Wärmebehandlung. Während sich für die 
Referenzvariante lediglich eine Vertiefung von knapp 12 μm in der Probenmitte ergibt, 
gibt es für die hochrestaustenithaltigen Varianten (beispielhaft RA70GCNTN180) 
deutliche Aufwerfungen am Rand der Verschleißspur, wie es beispielsweise auch bei 
der Überrollung von Partikeln oder Oberflächendefekten bei Lagern bekannt ist 
[Burkart2011; Günther2001]. Als Grund hierfür wird der höhere Gehalt des duktilen 
Austenits im Randbereich der Probe angesehen. Während sich für alle Varianten eine 
Profiltiefe von 11 ± 2 μm ergab, zeigt die Variante RA50GCNTN180CB+ mit einem 
Wert von knapp 6 μm eine stark verminderte Verschleißspurtiefe mit kleineren 
Aufwerfungen. 
In Abbildung 6-46 ist das Gefüge einer geprüften Probe (RA50GCNTN180) im 
geschliffenen Zustand vor und nach der Prüfung vergleichend dargestellt. Nach 
Abschluss der Prüfung zeigt sich eine Struktur in den austenitischen Bereichen, 
welche auf eine teilweise martensitische Umwandlung des Gefüges durch die 
Beanspruchung der Zwei-Scheiben-Prüfung hindeutet. Diese Umwandlungsvorgänge 
resultieren ebenfalls in einer Härteänderung (Abbildung 6-47). 
      
Abbildung 6-46: Gefügeänderung durch die Prüfung im Zwei-Scheiben-Prüfstand, Variante 
RA50GCNTN180; links: ungeprüfter Bereich / rechts: Mitte der Verschleißspur
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Abbildung 6-47: Härteanstieg nach abgeschlossener Prüfung im Zwei-Scheiben-Tribometer; 
Messungen nach Prüflauf 8 / Laufstrecke 8850 m 
Entsprechend der abnehmenden Beanspruchung mit zunehmender Bauteiltiefe kann 
die größte Härtesteigerung nahe der Oberfläche der Proben beobachtet werden. Der 
Anstieg der Härte ist für die carbonitrierten Varianten im Vergleich zu den aufgekohlten 
Varianten deutlich stärker ausgeprägt. Nach einer Anlasstemperatur von 280 °C fällt 
die Härtesteigerung weniger ausgeprägt aus, was neben einem eventuell stabileren 
Restaustenit vermutlich hauptsächlich auf den absoluten Gehalt an verbleibendem, 
umwandlungsfähigen Restaustenit zurückgeführt werden kann. Neben der 
Restaustenitumwandlung wird die Versetzungsverfestigung sowie Zwillingsbildung als 
Ursache für den Härteanstieg vermutet. 
6.4.4 Randschichtbeeinflussung durch den Schleifprozess 
Ziel der vorliegenden Arbeit war es nicht, ein optimal schleifbares Randschichtgefüge 
einzustellen, sondern die Schleifbarkeit von Wärmebehandlungsvarianten mit 
möglichen Tragfähigkeitspotentialen zu vergleichen und gegenüber zu stellen. 
Für den in Kapitel 4.17 beschriebenen Schleifprozess wird im Folgenden die durch das 
vorliegende Gefüge bestimmte maximale Spindelleistung PS, die Entwicklung des 
Barkhausenrauschen-Signals sowie das Gefüge an der ersten und letzten 
geschliffenen Lücke eines Zahnrads betrachtet [Hüsemann2017; Saddei2017-2]. 
In Abbildung 6-48 ist die prozentuale Abweichung der maximalen Spindelleistung 
eines geschliffenen Zahnrads bezogen auf die einsatzgehärtete Referenzvariante 
dargestellt. 
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Abbildung 6-48: Änderung der maximalen Spindelleistung PS bei Bearbeitung der Lücke 47 
bezogen auf die Referenzvariante für den Werkstoff 20MnCr5 
Da sich hinsichtlich der Spindelleistung teilweise keine signifikanten Unterschiede 
ergeben, können die carbonitrierten Varianten mit variierter Anlasstemperatur zu zwei 
Gruppen zusammengefasst werden. Die Steigerung des Restaustenitgehalts beim 
Gascarbonitrieren von 50 auf 70 Vol.-% scheint keinen Einfluss auf die Spindelleistung 
zu haben. 
Die gasaufgekohlte Variante RA50GAKTN180 mit einem Restaustenitgehalt von etwa 
50 Vol.-% zeigt nur einen geringen Anstieg der Schleifleistung gegenüber der 
Referenzvariante, wohingegen die Spindelleistung beim Schleifen der 
gascarbonitrierten Varianten deutlich stärker zunimmt.  
Es wird deutlich, dass die Schleifleistung bei der Variante RA50GCNTN180CB+ am 
stärksten ansteigt. Bei dieser Variante mit einer Vielzahl an fein verteilten 
Ausscheidungen ergibt sich ein absoluter Anstieg der maximalen Leistung von der 
ersten bis zur 47. Lücke von 122 %, dies ist damit ein um 209 % stärkerer Anstieg der 
Schleifleistung über die 47 Lücken als bei der aufgekohlten Referenzvariante (+40 %). 
Wie bereits zuvor erwähnt, ist eine klare Unterscheidung der gascarbonitrierten 
Varianten mit einem Restaustenitgehalt von 50 Vol.-% beziehungsweise 70 Vol.-% bei 
einer Anlasstemperatur von 150 °C oder 180 °C lediglich anhand der Prozesskräfte 
nicht möglich. Wird jedoch eine gesteigerte Anlasstemperatur von 280 °C für die 
Variante mit 50 Vol.-% beziehungsweise 70 Vol.-% Restaustenit gewählt und dadurch 
eine deutliche Veränderung des Gefüges herbeigeführt, fällt der Anstieg der 
Schleifleistung geringer aus. 
Die niederdruckcarbonitrierte Variante RA50NDCNTN180 zeigt als einzige Variante 
eine verbesserte Schleifbarkeit hinsichtlich der Prozesskräfte im Verhältnis zur 
Referenzvariante (Abnahme der maximalen Leistung von 12 %). Die Abnahme der 
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Spindelleistung ist vermutlich auf die randoxidationsfreie Randschicht zurückzuführen, 
wodurch es zu weniger Zusetzungen der Schleifscheibe kommt. 
In Abbildung 6-49 sind die Barkhausenrauschenverläufe der geschliffenen Zahnräder 
vergleichend dargestellt. Eine Absicherung der Ergebnisse sowie die Festlegung der 
Schleifbrandgrenze für das Barkhausenrauschensignal erfolgte in guter 
Übereinstimmung mittels Nitalätzung mit an die jeweilige Wärmebehandlung 
angepasster Anätzdauer. Die Wärmebehandlungsvariante RA50GCNTN180CB+ mit 
vielen fein verteilten Ausscheidungen, für die bereits gemäß Abbildung 6-48 der größte 
Anstieg der Schleifleistung während des Prozesses festzustellen war, weist mit 11 
schädigungsfrei geschliffenen Lücken die geringste Standzeit auf. Die Variante 
RA50GAKTN180 zeigte mit knapp 20 schädigungsfrei geschliffenen Lücken noch eine 
um rund 30 % geringere Standzeit als die konventionell einsatzgehärtete 
Referenzvariante (29 schädigungsfrei geschliffene Lücken). Für die gascarbonitrierten 
Varianten mit einer Anlasstemperatur von 150 °C beziehungsweise 180 °C ergaben 
sich auch hinsichtlich der Auswertung des Barkhausenrauschens sehr ähnliche 
Ergebnisse. Eine Erhöhung der Anlasstemperatur bewirkt eine deutliche Steigerung 
der Standzeit beim Schleifprozess, wobei in der vorliegenden Arbeit mit dem Begriff 
„Standzeit“ das zerspante Volumen bis zum Auftreten von Schleifbrand gemeint ist. 
Wie bereits zuvor erwähnt, zeigt die im Niederdruck wärmebehandelte Variante 
RA50NDCNTN180 die besten Ergebnisse hinsichtlich der Schleifbarkeit und es wurde 
über das gesamte Rad kein signifikanter Anstieg des Barkhausenrauschen-Signals 
detektiert, was darauf hindeutet, dass kein Schleifbrand am geschliffenen Rad vorliegt 
[Saddei2017-2]. 
 
Abbildung 6-49: Verläufe der Barkhausenrauschen-Analyse nach dem Schleifprozess
Die nachfolgend aufgeführten Schliffbilder an der geschliffenen Oberfläche 
(Zahnflanke; mittig) wurden jeweils einheitlich in 3 Vol.-prozentiger alkoholischer 
Salpetersäure (HNO3) geätzt. Daher lässt die unterschiedliche Anätzbarkeit der 
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Gefügebestandteile an den geschliffenen Lücken ebenfalls Rückschlüsse auf 
eventuell eingetretene Veränderungen während dem Schleifprozess zu (vergleiche 
Kapitel 10.3.6). 
Abbildung 6-50 zeigt das Gefüge nach dem Schleifen der ersten beziehungsweise 
letzten geschliffenen Lücke für die Referenzvariante. Es wird deutlich, dass an 
Lücke 47 eine stärkere Beeinflussung (Restaustenitumwandlung sowie veränderte 
Anätzbarkeit) des Gefüges durch die zunehmenden Schleifkräfte vorliegt. Dies wird 
vor allem auf die thermische Gefügeschädigung durch die erhöhten 
Prozesstemperaturen beim Schleifen mit einer zugesetzten Schleifscheibe 
zurückgeführt. 
  
Abbildung 6-50: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Referenzvariante
Bei der Betrachtung der Variante RA50GAKTN180 (Abbildung 6-51) ist an Flanke 47 
eine deutlich stärkere Randschichtschädigung inklusive Neuhärtungszone sichtbar. 
Durch die erhöhte Zusetzung der Schleifscheibe und des daraus resultierenden 
geringeren schneidenden Anteils der Hartfeinbearbeitung für diese 
Wärmebehandlungsvariante kommt es zu einer stärkeren plastischen Verformung und 
thermischen Beanspruchung der Randschicht. Die bewirkt die mit einer 
Volumenvergrößerung verknüpfte Bildung von Martensit, was eine erhöhte 
Spindelleistung zur Folge hat (Abbildung 6-48). Aufgrund einer nicht ausreichenden 
Resistenz des Gefüges gegenüber der thermischen sowie mechanischen 
Beanspruchung kommt es zu einer stärkeren Randschichtschädigung für die Variante 
RA50GAKTN180. 
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Abbildung 6-51: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Variante RA50GAKTN180
Im Gegensatz hierzu zeigt das Zahnrad der niederdruckcarbonitrierten Variante 
RA50NDCNTN180, wie aus den vorherigen Ergebnissen zu erwarten, keine 
signifikanten Unterschiede im Randschichtgefüge für die erste beziehungsweise letzte 
geschliffene Lücke (Abbildung 6-52). 
  
Abbildung 6-52: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Variante RA50NDCNTN180
Die im Gas carbonitrierten Varianten zeigen, wie in Abbildung 6-53 exemplarisch für 
die Variante RA50GCNTN180 dargestellt, eine starke Beeinflussung des Gefüges an 
der letzten geschliffenen Lücke. Diese Schädigung des Gefüges äußert sich ebenfalls 
durch vereinzelte Schleifrisse an den Flanken im letzten Drittel des Zahnrads. 
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Abbildung 6-53: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Variante RA50GCNTN180
Die bei 280 °C, also vergleichsweise hohen Temperaturen, angelassenen 
Wärmebehandlungsvarianten zeigen hingegen trotz gegenüber der Referenzvariante 
deutlich gesteigerten Schleifkräften keine sichtbare Schädigung des 
Randschichtgefüges durch den Schleifprozess über das gesamte Rad. Dies wird auf 
eine hohe Stabilität des durch die thermischen Nachbehandlung eingestellten Gefüges 
zurückgeführt (Abbildung 6-54). 
  
Abbildung 6-54: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Variante RA50GCNTN280
Erwartungsgemäß zeigt die Variante RA50GCNTN180CB+ die stärkste Schädigung 
der Randschicht durch den Schleifprozess (Abbildung 6-55). Dies äußert sich neben 
Schleifrissen auch in dem deutlich veränderten Randschichtgefüge der letzten 
geschliffenen Lücken. Darüber hinaus wird die veränderte lokale Anätzbarkeit des 
Gefüges sichtbar. 
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Abbildung 6-55: Vergleich des Randschichtgefüges an der ersten (links) und letzten (rechts) 
geschliffenen Flanke für die Variante RA50GCNTN180CB+
Eine Beurteilung der Gefügeumwandlung durch Härtemessungen wird dadurch 
erschwert, dass die Schädigung des Gefüges teilweise auf die oberflächennahen 
Bereiche begrenzt ist und durch normgerechte Härteeindrücke nicht erfasst wird. 
Darüber hinaus ist zu beachten, dass es je nach Schädigungsstufe (Anlasszone, 
Neuhärtung) zu einer Abnahme oder Zunahme der Härte kommen kann. 
Zur weiteren Beurteilung der Veränderung im Gefüge ist nachfolgend die Änderung 
der Halbwertsbreite der Röntgeninterferenzlinie des Austenits dargestellt (Abbildung 
6-56). Es wird deutlich, dass die Halbwertsbreite an der ersten geschliffenen Lücke 
jeweils Werte von 1,7 ± 0,1° annimmt, wobei auch Werte unterhalb 1,7° für 
hochrestaustenithaltige Varianten beobachtet werden können. Zudem ist erkennbar, 
dass für die Varianten RA50GAKTN180, RA50GCNTN180 sowie 
RA50GCNTN180CB+ eine Erhöhung der Halbwertsbreite an der letzten geschliffenen 
Lücke auftritt. Die anderen untersuchten Varianten zeigen diese Zunahme nicht, was 
in guter Korrelation mit den zuvor vorgestellten Gefügebildern steht. Die aufgetretenen 
Änderungen in der Halbwertsbreite werden neben einer mechanischen 
Restaustenitumwandlung zu Martensit auch auf eine gesteigerte Versetzungsdichte 
und gegebenenfalls Zwillingsbildung und damit einhergehende Härtesteigerung 
zurückgeführt [Saddei2017-2]. 
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Abbildung 6-56: Vergleich der Halbwertsbreiten im Austenit an der Oberfläche an der ersten 
und letzten geschliffenen Lücke
Im Rahmen des zugrundeliegenden Forschungsvorhabens [Hüsemann2017] erfolgte 
darüber hinaus eine Variation der Schleifparameter, des Werkstoffs (18CrNiMo7-6), 
der Baugröße (mn = 7 mm) sowie des Schleifverfahrens (Wälzschleifen). Es zeigte 
sich eine Verschiebung der absoluten Werte, wohingegen die Kernaussagen zur 
Schleifbarkeit der einzelnen Wärmebehandlungsvarianten beziehungsweise 
vorliegenden Gefügebestandteile konstant blieben. 
6.4.5 Torsionsversuch 
Vor Beginn der Hauptversuche zur mechanischen Gefügebeeinflussung im 
Torsionsversuch wurden in geringen Umfang Vorversuche auf unterschiedlichen 
Lastniveaus durchgeführt. Diese Ergebnisse dienten der Festlegung des Lastniveaus 
für die späteren Hauptversuche und können dem Anhang entnommen werden (Kapitel 
10.3.7). 
Nach der Beanspruchung wurden die Proben elektrolytisch auf eine Bauteiltiefe von 
50 μm abgetragen und röntgenografisch hinsichtlich Restaustenitgehalt und 
Eigenspannungen vermessen. 
Abbildung 6-57 zeigt die Entwicklung des Restaustenitgehalts für 0, 1, 10 sowie 
100.000 Lastwechseln im Torsionsversuch (600 MPa). Für alle Varianten zeigt sich 
eine Restaustenitumwandlung von 5 – 10 Vol.-% in der Randschicht, wobei die 
größeren Umwandlungen für die hochrestaustenithaltigen Varianten beobachtet 
werden können. Für die zwei untersuchten Legierungssysteme sind keine signifikanten 
Unterschiede erkennbar. Darüber hinaus ist zu erkennen, dass bereits während des 
ersten beziehungsweise während der ersten 10 Lastwechsel ein großer Teil der 
spannungsinduzierten Restaustenitumwandlung eintritt, wohingegen im weiteren 
Verlauf der Prüfung lediglich ein geringerer Anteil an Restaustenit je Lastwechsel 
umwandelt. 
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Abbildung 6-57: Vergleichende Entwicklung des Restaustenitgehalts nach variabler Anzahl an 
Lastwechseln im Torsionsversuch für den Werkstoff: 18CrNiMo7-6; Bauteiltiefe: 50 μm
Ein ähnliches Bild zeigt sich bei der Entwicklung der Makroeigenspannungen 
(Abbildung 6-58). Durch die Beanspruchung kommt es zu der Ausbildung 
beziehungsweise dem Anstieg von Druckeigenspannungen, wobei auch hier während 
der ersten 10 Lastwechsel der Großteil der Änderung eintritt, bevor die 
Eigenspannungen teilweise ein Plateau anzustreben scheinen. 
 
Abbildung 6-58: Vergleichende Entwicklung der Makroeigenspannungen nach variabler 
Anzahl an Lastwechseln im Torsionsversuch für den Werkstoff: 18CrNiMo7-6; Bauteiltiefe: 
50 μm
Die zur Berechnung der Makroeigenspannungen herangezogenen Eigenspannungen 
im Martensit beziehungsweise Restaustenit sind in Kapitel 10.3.8 vergleichend 
dargestellt. 
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6.4.6 Restaustenitumwandlung durch einen Reinigungsstrahlprozess 
Durch röntgenografische Messungen vor und nach einem Strahlprozess im 
wärmebehandelten Zustand wurden weitere Informationen über die Stabilität des 
oberflächennah vorliegenden Restaustenits gewonnen. Bei der in Abbildung 6-59 
dargestellten absoluten Restaustenitumwandlung sollte stets auch der lokal 
vorliegende absolute Restaustenitgehalt der Variante beachtet werden. Insbesondere 
der aufgrund von durch Randoxidationsphänomen teilweise geringe Gehalt an 
Restaustenit nahe an der Oberfläche darf nicht vernachlässigt werden. Aufgrund der 
gekrümmten Oberfläche des auftreffenden Strahlguts liegt darüber hinaus ein 
Hertz’scher Kontakt vor, was ein Maximum der Beanspruchung knapp unterhalb der 
Oberfläche zur Folge hat. 
Während sich die absolute Restaustenitumwandlung für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
für alle untersuchten Varianten unter 10 Vol.-% bewegt, wandelt beim Werkstoff 
20MnCr5 ein deutlich größerer Gehalt an Restaustenit um. Ein Grund hierfür ist 
vermutlich der höhere Gehalt an austenitstabilisierenden Elementen und 
Ausscheidungen im Legierungssystem des Werkstoffs 18CrNiMo7-6. Während die 
hochrestaustenithaltige gasaufgekohlte Variante RA50GAKTN180 die stärkste 
Restaustenitumwandlung zeigt, wandelt für die carbonitrierte Variante mit gesteigerter 
Anlasstemperatur nur ein geringer Anteil um. Dies könnte neben dem vergleichsweise 
geringen Gehalt an Restaustenit auch auf einen guten Stabilisierungszustand 
zurückgeführt werden. 
Die auf den Restaustenitgehalt im Wärmebehandlungszustand bezogene relative 
Veränderung durch den Reinigungsstrahlprozess ist im Anhang (Kapitel 10.3.1) 
dargestellt. 
 
Abbildung 6-59: Vergleich der röntgenografisch bestimmten Restaustenitumwandlung durch 
den Strahlprozess für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
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6.4.7 Tiefkühlversuche 
Mithilfe von röntgenografischen Messungen wurde die Gefügeumwandlung beim 
Tiefkühlen anhand der Phasenanteile und Eigenspannungen verfolgt. Wie in 
Abbildung 6-60 zu erkennen ist, bewirkt ein 24-stündiges Tiefkühlen bei −60 °C (TK60) 
beziehungsweise −196 °C (TK196) bei nahezu allen Varianten eine deutliche 
Abnahme des Restaustenitgehalts. Jedoch muss beachtet werden, dass der Grad der 
Restaustenitumwandlung je nach Ausgangszustand unterschiedlich stark stattfindet. 
Signifikante Unterschiede in Abhängigkeit des Legierungssystems können nicht 
beobachtet werden. 
Während die Referenzvariante eine temperaturabhängige Restaustenitumwandlung 
von 5 Vol.-% beziehungsweise 10 Vol.-% aufweist, bewegen sich die Änderungen für 
die hochangelassenen Varianten RA50GAKTN280 und RA50GCNTN280 im Bereich 
der Messgenauigkeit (±3 %). Als Grund hierfür wird der durch die hohe 
Anlasstemperatur gut stabilisierte Restaustenit angesehen. Für die 
hochrestaustenithaltigen Varianten scheint der Restaustenitgehalt nach dem 
Tiefkühlen unabhängig vom Ausgangsgehalt gegen einen Grenzwert von etwa 
35 Vol.-% beziehungsweise 30 Vol.-% zu laufen, wobei der höhere Grenzwert für die 
Varianten mit einem Ausgangs-Restaustenitgehalt von 70 Vol.-% erreicht wird. Ein 
Unterschied zwischen den aufgekohlten und carbonitrierten Zuständen und damit 
einhergehend der stabilisierenden Wirkung der zwei eindiffundierten Elemente 
Kohlenstoff und Stickstoff kann beim Tiefkühlen nicht beobachtet werden. 
 
Abbildung 6-60: Vergleichende Entwicklung des Restaustenitgehalts nach Tiefkühlen bei 
−60 °C beziehungsweise −196 °C; Bauteiltiefe: 50 μm
Abbildung 6-61 zeigt die Ergebnisse zur Entwicklung der Makroeigenspannungen 
durch das Tiefkühlen. Für alle Varianten wird der Abbau des Restaustenits von einem 
Aufbau von Druckeigenspannungen begleitet, wobei eine starke 
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Restaustenitumwandlung eine deutlichere Änderung der Makroeigenspannungen 
bewirkt. Wie bereits für die Phasenanteile beobachtet, findet die größte Änderung 
bereits nach Tiefkühlen bei −60 °C statt und ein weiteres Tiefkühlen in flüssigem 
Stickstoff bewirkt ein scheinbares Annähern der Druckeigenspannungen an einen 
Grenzwert von etwa −250 MPa bis −300 MPa. 
 
Abbildung 6-61: Vergleichende Entwicklung der Makroeigenspannungen nach Tiefkühlen bei 
−60 °C beziehungsweise −196 °C; Bauteiltiefe: 50 μm
Die zugrundeliegenden Messergebnisse der Eigenspannungen im Martensit und 
Austenit sind im Anhang aufgeführt (Kapitel 10.3.10). 
6.4.8 Maß- (und Form)änderungen 
Nachfolgend werden die Ergebnisse zur Maß- und Formänderung an Zahnrädern 
vorgestellt. Aufgrund der diesbezüglich unzureichenden Güte der Vorverzahnung im 
Anlieferungszustand konnten keine Erkenntnisse über das Formänderungsverhalten 
gewonnen werde, weshalb nachfolgend ausschließlich auf die 
Gesamtverzahnungsqualität und die Maßänderungen eingegangen wird. 
6.4.8.1. Verzahnungstyp 1 
Bei der Betrachtung der Gesamtverzahnungsqualität im Vergleich zum 
Fertigungszustand wird deutlich, dass alle untersuchten Wärmebehandlungsvarianten 
zu einer Verschlechterung um 1 – 2 Klassen im Vergleich zum Fertigungszustand 
führen (Abbildung 6-62).  
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Abbildung 6-62: Gesamtverzahnungsqualität nach dem Einsatzhärten im Vergleich zum 
Fertigungszustand für Verzahnungstyp 1
Hinsichtlich der Zahndicke zeigen sich die größten Abweichungen im Vergleich zur 
Referenzvariante für die hochangelassenen Varianten RA50GCNTN280 und 
RA70GCNTN280 sowie die niederdruckcarbonitrierte Variante (Abbildung 6-63). 
Während für die im Niederdruck behandelten Zahnräder eine Verkleinerung der 
Zahndicke um etwa 5 – 10 μm ermittelt werden konnte, wurden für die bei 280 °C 
angelassenen carbonitrierten Varianten eine Vergrößerung von etwa 100 μm bezogen 
auf den Fertigungszustand festgestellt. Jedoch können diese Formänderungen bei der 
Fertigung der Verzahnung eingeplant und vorgehalten werden. 
Die gleichen Trends zeichnen sich bei den untersuchten Zahnrädern für die Zahnweite 
(über 3 Zähne) ab. 
 
Abbildung 6-63: Zahndickenänderung in Bezug auf den Fertigungszustand für 
Verzahnungstyp 1
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Die nachträgliche Vermessung der ungeschliffenen Umlaufbiegeproben zeigte für die 
hochangelassenen carbonitrierten Varianten ebenfalls einen geringfügig gesteigerten 
Durchmesser mittig im Prüfbereich. 
6.4.8.2. Verzahnungstyp 2 
Für ein tiefergehendes Verständnis wurden weitere zielgerichtete Untersuchungen 
zum Verzugsverhalten an Verzahnungen durchgeführt. 
Hauptziel war, ein besseres Verständnis der teilweise stark ausgeprägten Zahndicken- 
beziehungsweise Zahnweitenänderung zu gewinnen und die Ergebnisse von 
Verzahnungstyp 1 (Kapitel 6.4.8.1) zu validieren. 
Darüber hinaus wurde die Auswahl der Varianten erweitert: RA50GAKTN280 sowie 
eine bei 280 °C angelassene Referenzvariante: REFERENZTN280. Hierdurch sollten 
Hinweise gewonnen werden, ob diese Beobachtung durch den Restaustenitgehalt, die 
Anlasstemperatur oder die eindiffundierten Elemente (bedingt durch das 
thermochemische Wärmebehandlungsverfahren) sowie die sich daraus ergebenden 
Zustände und Umwandlungen hervorgerufen wird. 
Abbildung 6-64 und Abbildung 6-65 zeigen die Zunahme der Zahndicke sowie des 
Innen- und Außenradius der Verzahnungen bezogen auf die Referenzvariante. Die 
Ergebnisse zur Zahndickenänderung decken sich sehr gut mit der in Abbildung 6-63 
vorgestellten Zunahme der Zahndicke für die Variante RA50GCNTN280. Es ist 
ersichtlich, dass die Änderungen der Zahndicke sowie der Außen- und Innenradien 
sehr gut miteinander korrelieren. Hinsichtlich der untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten ist zu erkennen, dass die extremsten Änderungen für 
carbonitrierte Zustände nach einer Anlassbehandlung bei 280 °C auftreten, 
wohingegen die aufgekohlten Varianten mit hohem sowie niedrigem 
Restaustenitgehalt deutlich geringere Änderungen aufzeigen. 
 
Abbildung 6-64: Änderung der Zahndicke bezogen auf die Referenzvariante für 
Verzahnungstyp 2
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Abbildung 6-65: Änderung des Kopfkreis- beziehungsweise Bohrungsradius bezogen auf die 
Referenzvariante für Verzahnungstyp 2
Es ist naheliegend, dass die ermittelte Zunahme der Zahnweite primär aus der 
Änderung des Innen- beziehungswese Außenradius resultiert. Aufgrund der Messung 
der Zahnweite auf Höhe des Teilkreises (Fertigungszustand) ergibt sich für den 
vorliegenden Fall (Profilverschiebungsfaktor > 0) prinzipiell eine größere Zahndicke für 
größere Bohrungs- und Kopfkreisradien (Abbildung 6-66). 
 
Abbildung 6-66: Schematische Deutung der detektierten Maßänderungen für die Variante 
RA50GCNTN280; schwarz: Fertigungszustand / grün: Wärmebehandlungszustand
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6.4.9 Dilatometrische Untersuchungen zur Beurteilung der Anlassvorgänge 
bei aufgekohlten beziehungsweise carbonitrierten Zuständen 
Da die hochangelassenen Varianten einen zumindest vergleichbaren 
Restaustenitgehalt wie die Referenzvariante aufweisen, kann vermutlich nicht alleine 
der Anteil beziehungsweise ein Abbau von Restaustenit für die ermittelten Änderungen 
verantwortlich sein. Zur genaueren Beurteilung von eventuell ursächlichen 
Umwandlungs- und/oder Ausscheidungsvorgängen wurden aus diesem Grund 
Dilatometerversuche an durchgekohlten beziehungsweise durchcarbonitrierten 
Proben des Werkstoffs 20MnCr5 durchgeführt (Wärmebehandlung siehe Kapitel 4.19). 
Der linke Teil von Abbildung 6-67 zeigt die Längenänderung während einem im 
Dilatometer nachgefahrenen Anlassvorgang inklusive zweistündiger Haltephase für 
aufgekohlte (AK) beziehungsweise carbonitrierte (CN) Zustände (Zeit-Temperatur-
Verläufe siehe Abbildung 10-32). Während des Aufheizens und Abkühlens zeigt sich 
für die carbonitrierte Variante ein nahezu linearer Anstieg der Probenlänge mit der 
Temperatur. Die aufgekohlte Probe hingegen zeigt ab einer Temperatur von etwa 
180 °C den mit einer Volumenabnahme verknüpften Abbau der Tetragonalität des 
Martensits. Beim Halten auf Anlasstemperatur (Abbildung 6-67 rechts) verkürzt sich 
die Länge der Proben für beide WB-Zustände jeweils um etwa 3 – 5 μm. Als Grund 
hierfür werden vor allem isotherme Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgänge 
vermutet. Nach dem Abkühlen der Proben ergibt sich eine Längendifferenz der 
Dilatometerproben (Ausgangslänge: 10 mm) von etwa 3 μm. 
   
Abbildung 6-67: Vergleich der Entwicklung der Probenlänge von aufgekohlten und 
carbonitrierten Dilatometerproben beim Anlassprozess
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Wie aus Abbildung 6-68 zu erkennen ist, zeigen sich beim langsamen Erwärmen 
(beispielsweise Erwärmen der Bauteile auf Anlasstemperatur; vergleiche Abbildung 
10-32) deutliche Unterschiede für aufgekohlte und carbonitrierte Zustände. Während 
die aufgekohlte Probe die für die Anlassstufen charakteristischen Umwandlungen 
beziehungsweise Ausscheidungsvorgänge zeigt, konnten für den carbonitrierten 
Zustand nur verringerte, verschobene und/oder überlagerte Umwandlungs- oder 
Ausscheidungsvorgänge beobachtet werden. Die von Cheng [Cheng1988; 
Cheng1990-1] beschriebenen Vorgänge (Kapitel 3.1.4) wurden mit Pfeilen an der 
jeweiligen Position des Diagramms markiert und der Effekt (Volumenzu- oder –
abnahme) angedeutet. Vor allem für die aufgekohlte Dilatometerprobe zeigt sich eine 
sehr gute Übereinstimmung der Verläufe mit den aus der Literatur bekannten Werten. 
Neben der thermischen Restaustenitumwandlung (ab etwa 250 °C) wird die 
Ausscheidung von Fe2C und Fe2-3C sowie Fe3C, welche von einer Volumenabnahme 
begleitet wird, sichtbar. Aufgrund der Tatsache, dass sich die jeweils ablaufenden 
Vorgänge (Ausscheidungsbildung und Restaustenitumwandlung) in den 
Temperaturbereichen teilweise überlappen und entgegengesetzte Vorzeichen 
hinsichtlich der Volumenänderung aufweisen, werden lokal geringere Abweichungen 
vom ebenfalls in Abbildung 6-68 angegebenen thermischen Ausdehnungskoeffizient 
deutlich. Als Beispiel sind hierbei die mit einer deutlichen Volumenänderung 
verbundenen Ausscheidungen der Phasen Fe16N2 und Fe4N zu nennen. Darüber 
hinaus ist eine zum aktuellen Zeitpunkt nicht näher untersuchte Volumenabnahme im 
Temperaturbereich über 500 °C für die carbonitrierte Probe zu beobachten. 
 
Abbildung 6-68: Vergleich der temperaturbezogenen Längenänderung von aufgekohlten und 
carbonitrierten Dilatometerproben bei langsamen Aufheizen
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6.4.10 Kalorimetrische Untersuchungen zur Beurteilung der 
Anlassvorgänge bei aufgekohlten beziehungsweise carbonitrierten 
Zuständen 
Abbildung 6-69 zeigt die Ergebnisse der DSC-Untersuchungen für die aufgekohlten 
und carbonitrierten Proben beim langsamen Aufheizen wie beispielsweise Erwärmen 
von Bauteilen auf Anlasstemperatur (Abbildung 10-32). 
Für die aufgekohlte Variante treten betragsmäßig deutlich größere Wärmeströme als 
für die carbonitrierten Proben auf. Neben der Ausscheidung von Fe2C 
beziehungsweise Fe2-3C im Bereich von etwa 100 – 150 °C wird ein stark 
ausgeprägter Peak für eine exotherme Reaktion im Bereich von 250 – 350 °C sichtbar. 
Dieser Peak wird auf die exothermen Vorgänge der Entstehung von Martensit aus 
Restaustenit sowie der Zementitausscheidung zurückgeführt. Eine Trennung der 
Vorgänge ist aus den aufgenommenen Verläufen nicht möglich. Der deutlich weniger 
exotherm ausgebildete Peak im Bereich von etwa 300 °C wird auf die überlagerte 
endotherme Ausscheidung von Fe4N in carbonitrierten Zuständen zurückgeführt. 
Darüber hinaus ist eine exotherme Reaktion im Temperaturbereich von etwa 
500 – 550 °C zu erkennen. Da die maximale Anlasstemperatur im Rahmen der 
vorliegenden Arbeit auf 280 °C festgelegt wurde, wurde dieser Peak nicht 
weitergehend untersucht (vergleiche Abbildung 6-68). Zusammenfassend lässt sich 
sagen, dass sich auch für die durchgeführten DSC-Versuche eine gute Deckung der 
Ergebnisse mit den Untersuchungen von Cheng [Cheng1988; Cheng 1990-1] ergibt. 
 
Abbildung 6-69: Vergleich des massebezogenen Wärmestroms von aufgekohlten und 
carbonitrierten DSC-Proben bei langsamen Aufheizen
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7 Ergebnisdiskussion 
7.1 Charakterisierungsmethoden 
Durch die Verwendung der technischen Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5 
ergeben sich prinzipiell zwei potentielle Fehlerquellen. Im üblichen 
Erschmelzungszustand liegen im Werkstoff lokale chemische Inhomogenitäten 
(Seigerungen) vor. Dies könnte vor allem bei den Untersuchungsmethoden im 
Mikrobereich (beispielsweise REM, TEM, EBSD, Mikrosonde) zu Fehlinterpretationen 
führen, da in den positiv beziehungsweise negativ geseigerten Bereichen lokal 
unterschiedliche Gefügekonstellationen vorliegen können. Darüber hinaus ist 
hinsichtlich des Werkstoffs zu berücksichtigen, dass für die Schleifversuche 
schmelzenfremdes Material mit vergleichbarer chemischer Zusammensetzung 
verwendet wurde, welches ein geringfügig unterschiedliches Verhalten aufweisen 
kann (siehe Kapitel 10.1.1). 
Bedingt durch die Prozessführung beziehungsweise den Wärmebehandlungsprozess 
selbst sowie durch Umwandlungsvorgänge im Werkstoff (Stichwort 
Ausscheidungsbildung und Abbinden von Elementen) ergibt sich für die carbonitrierten 
Proben ein steiler Stickstoff- und Gefügegradient zur Probenoberfläche. Dies ist zum 
einen im Hinblick auf eine exakte Reproduzierbarkeit der 
Wärmebehandlungsergebnisse sowie eine Vergleichbarkeit der Analyseergebnisse zu 
beachten. Bereits geringe Unterschiede in der untersuchten Bauteiltiefe können 
demnach einen großen Unterschied im Stickstoffgehalt und damit einhergehend im 
Umwandlungsverhalten und dem ausgebildeten Gefüge zur Folge haben. Während 
sich vor allem in den metallografischen und rasterelektronenmikroskopischen 
Untersuchungen sowie den Mikrosondenuntersuchungen Unterschiede über die 
aufgenommenen Bilder zeigen können (zunehmende Probentiefe vom linken zum 
rechten Bildrand), wurden die TEM-Proben aufgrund dieser Problematik bewusst 
parallel zur Probenoberfläche entnommen. Jedoch ist es auch hier denkbar, dass die 
angestrebte Probentiefe von 50 μm durch das elektrolytische Polieren nicht exakt 
erreicht wurde. 
Bei der gesamtheitlichen Betrachtung der durchgeführten Analysen zur 
Charakterisierung der Randschichtgefüge der Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5 
wird deutlich, dass die Ergebnisse innerhalb einer Untersuchungsmethode stets in 
guter Übereinstimmung zueinander stehen. Eine Abstimmung der Ergebnisse 
unterschiedlicher Analysemethoden aufeinander gestaltet sich jedoch teilweise 
schwierig. 
Ursächlich hierfür könnte sein, dass die Proben für die unterschiedlichen 
Untersuchungsmethoden teilweise gesondert präpariert werden müssen, was eine 
genaue Abstimmung der Analyseergebnisse aufeinander gegebenenfalls erschwert. 
Darüber hinaus muss berücksichtigt werden, dass sich die zur Auswertung 
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herangezogenen Gitterparameter für die EBSD- beziehungsweise XRD-Analytik 
geringfügig unterscheiden (vergleiche Tabelle 10-9 und Tabelle 10-10). 
Bei der metallografischen Analytik ist eine eventuelle Umwandlung des Gefüges durch 
das Schleifen oder Polieren während der Probenpräparation 
(beanspruchungsinduzierte Restaustenitumwandlung) soweit wie möglich zu 
vermeiden. Bei der Aufnahme der Härteverläufe ist zu berücksichtigen, dass nur ein 
Verlauf je Probe aufgenommen wurde und die randnahen Werte teilweise nicht 
konform mit den gültigen Normen sind. Aufgrund des verwendeten sehr harten 
Einbettmittels und dass vor allem die Randschicht im Fokus der vorliegenden Arbeit 
liegt, wurden diese Werte jedoch trotzdem aufgeführt und für die Auswertung 
herangezogen. 
Da die lokale Verteilung der Elemente Stickstoff und Kohlenstoff mittels Mikrosonde 
nicht in derselben Messung gemessen werden konnte, wurden zwei Messungen ohne 
den zwischenzeitlichen Ausbau der Probe durchgeführt. Ein minimales Verrutschen 
der Probe oder eine Kontamination/Beeinflussung der Oberfläche durch die erste der 
beiden Messungen kann nicht pauschal ausgeschlossen werden (Kapitel 6.3.8). 
Bei der Betrachtung der simulativen Ergebnisse muss berücksichtigt werden, dass 
mittels Thermo-Calc Gleichgewichtszustände berechnet werden, weshalb die 
Ergebnisse lediglich als Richtwerte beziehungsweise Anhaltspunkt dienen können. Es 
muss berücksichtigt werden, dass Phasen, welche zwar thermodynamisch möglich, 
aber anteilsmäßig nicht relevant sind, aus der simulativen Betrachtung entfernt 
wurden. 
Ein Vergleich der mittels ungeätzten Gefügebildern und GDOS-Aufnahmen ermittelten 
Randoxidationstiefe zeigt ähnliche Trends für die untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten. Es ist jedoch anzumerken, dass die Ermittlung anhand 
von GDOS-Verläufen tendenziell höhere Werte ergibt (5 – 10 μm). Während anhand 
der Gefügebilder keine Aussage für die im Niederdruck behandelte Variante getroffen 
werden kann, lässt sich mittels GDOS eine Randoxidationstiefe von wenigen 
Mikrometern bestimmen. Für beide Analysemethoden scheint eine leichte Zunahme 
der Randoxidationsausprägung (innere Oxidation) mit gesteigerter Anlasstemperatur 
vorzuliegen. Für die aufgekohlten Zustände liegt die so ermittelte Randoxidationstiefe 
zumeist leicht oberhalb der für die carbonitrierten Zustände bestimmten Werte. 
Ebenfalls wurde die deutlich gesteigerte innere Oxidation des Werkstoffs 20MnCr5 im 
Vergleich zum Werkstoff 18CrNiMo7-6 gezeigt. Die Ermittlung des röntgenografisch 
bestimmten Gehalts an Magnetit (äußere Oxidation) an der wärmebehandelten 
Probenoberfläche zeigt ebenfalls eine Zunahme der Randoxidation mit steigender 
Anlasstemperatur. Der hinsichtlich der Randzonenschädigung positive Effekt von 
Niederdruckprozessen konnte erwartungsgemäß auch hier gut reproduziert werden, 
wohingegen die röntgenografische Bestimmung für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 sowie 
aufgekohlte Zustände eine verstärkte Randoxidation zeigt (Kapitel 6.3.11 bzw. Tabelle 
10-7). 
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Während die klassischen Analysemethoden (Lichtmikroskopie, SOES sowie 
röntgenografische Bestimmung des Restaustenitgehalts und der Eigenspannungen) 
zumeist einen guten Überblick über das vorliegende Randschichtgefüge nach der 
Wärmebehandlung geben und die Einordnung in vorangegangene sowie kommende 
wissenschaftliche Arbeiten ermöglichen, kommen die Methoden schnell an ihre 
Grenzen hinsichtlich der Auflösung feiner Gefügestrukturen. So können größere 
Ausscheidungen im un-, nital- oder sondergeätzten Schliffbild zwar erkannt werden, 
verlässliche Aussagen über Art und Größe sind jedoch nicht ableitbar (Kapitel 6.2). 
Vor allem für die hochangelassenen Wärmebehandlungsvarianten ist eine Beurteilung 
des Gefüges anhand der nitalgeätzten Gefügebilder jedoch nur in sehr begrenztem 
Umfang möglich (Kapitel 6.3.2). Die Durchführung von Untersuchungen mit höherer 
Auflösung wie Raster- oder Transmissionselektronenmikroskopie liefert zwar 
zunehmend genauere Erkenntnisse hinsichtlich der Ausscheidungen sowie der 
Gefügefeinstruktur (hochangelassene Varianten), sollte jedoch aufgrund des teilweise 
sehr geringen untersuchten Probenbereichs (z. B. TEM) stets kritisch hinsichtlich der 
Repräsentativität der Beobachtungen betrachtet werden. Eine Abstimmung dieser 
Ergebnisse mit Untersuchungen in der Mikrosonde oder mittels EBSD wird darüber 
hinaus dadurch erschwert, dass bei diesen Methoden aufgrund der zugrunde 
liegenden Messmethodik (in das Material eindringende Strahlung) beispielsweise im 
Vergleich zur Rasterelektronenmikroskopie auch das unter der Bauteiloberfläche 
liegende Bauteilvolumen analysiert wird. In Anbetracht der Tatsache, dass 
beispielsweise eine Ausscheidung nicht stets mittig in der Schliffebene angeschnitten 
sein muss, entstehen durch die Messung des darunterliegenden Probenvolumens 
gegebenenfalls unterschiedliche Aussagen. 
Abbildung 7-1 zeigt einige zu berücksichtigende Szenarien der vorgestellten 
Analyseergebnisse in Abhängigkeit der vorliegenden Ausscheidungszustände sowie 
Messmethodik (Messung an beziehungsweise auch unter der Oberfläche). 
 
Abbildung 7-1: Denkbare Szenarien zur fehlerhaften Deutung von Analyseergebnissen; 
Skizzenhafte Einfärbung unterschiedlicher Elemente über verschiedene Farben
Szenario 1 verdeutlicht, dass nicht stets gewährleistet ist, dass die Ausscheidungen 
mittig in der Schliffebene angeschnitten beziehungsweise in voller Größe dargestellt 
werden. Darüber hinaus wird deutlich, dass es neben der geordneten Anordnung von 
Atomen, wie beispielswiese in einer Ausscheidung, auch zu lokalen 
Konzentrationserhöhungen aufgrund von Entmischungsvorgängen kommen kann, 
was zu vergleichbaren Messergebnissen ohne eine Möglichkeit zur Unterscheidung 
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führen könnte. In Szenario 2 soll verdeutlicht werden, dass je nach angewandtem 
Messverfahren Ausscheidungen unterhalb der Oberfläche eventuell nicht erfasst 
werden. Szenario 3 zeigt, dass für den Fall nur teilweise angeschnittener Teilchen die 
Möglichkeit besteht, dass nicht alle Elemente des Teilchens detektiert werden. Bei 
ungünstigem Verhältnis von Messfleck- zu Teilchengröße ist es darüber hinaus 
denkbar, dass unterschiedliche Teilchen aufgrund unzureichender Auflösung nicht 
differenziert werden können (Szenario 4). 
Nichtsdestotrotz eröffneten die zahlreichen im Rahmen der vorliegenden Arbeit 
durchgeführten Untersuchungen einen umfassenden Einblick in die durch die 
thermochemische Wärmebehandlung eingestellten Einsatzhärtungsgefüge außerhalb 
der heute gültigen Normen: 
Röntgenografische Messungen zeigten eine deutliche Abnahme des 
Restaustenitgehalts unabhängig vom Legierungssystem oberhalb einer 
Anlasstemperatur von 210 °C für aufgekohlte und carbonitrierte Zustände mit 
50 Vol.-% beziehungsweise 70 Vol.-% Restaustenit nach der Wärmebehandlung 
(Kapitel 6.3.1.3). 
Hinsichtlich der Randhärte (Probentiefe 50 μm beziehungsweise 100 μm) wurde für 
eine Variation der Anlasstemperatur bei 180 °C ein Minimum der Härte für die 
carbonitrierten beziehungsweise aufgekohlten Varianten mit 50 Vol.-% Restaustenit 
festgestellt. Die höhere Härte bei tieferen Anlasstemperaturen wird auf eine 
verminderte Entspannung des Martensits zurückgeführt, wohingegen die gesteigerte 
Härte bei einer Anlasstemperatur von 280 °C auf Ausscheidungshärtung sowie Abbau 
des weicheren Austenits zurückgeführt wird. Lediglich für die hochrestaustenithaltige 
Variantenreihe mit einem Ausgangsrestaustenitgehalt von 70 Vol.-% nach dem 
Carbonitrieren wird ein kontinuierlicher Härteanstieg mit der für die jeweilige 
Wärmebehandlungsvariante gewählten Anlasstemperatur festgestellt. Eine mögliche 
Erklärung hierfür könnte der geringe Gehalt an Martensit im Gefüge und damit 
verknüpft eine verminderte Verspannung des Gitters sein. Die Maximalhärte und die 
Einsatzhärtungstiefe der aufgekohlten als auch der carbonitrierten Varianten nehmen 
mit gesteigerter Anlasstemperatur ab (Kapitel 6.3.1.1). 
Während die bereits erwähnten und als klassisch anzusehenden Methoden 
Lichtmikroskopie, SOES und Röntgenografie primär als erste Kontrolle des 
Wärmebehandlungsergebnisses sowie der Einordnung der Varianten in den Stand der 
Technik dienten, bestätigte bereits die Sonderätzung (abgewandelte Groesbeck-
Ätzung) die erfolgreiche Variation des Ausscheidungsgehalts durch die gewählte 
Prozessführung beziehungsweise den Prozess des Carbonitrierens für die Variante 
RA50GCNTN180CB+ (Kapitel 6.3.3). Diese Erkenntnisse wurden durch 
hochauflösende Untersuchungen im REM gestützt und erweitert, sodass eine erste 
verlässliche Aussage hinsichtlich der Ausscheidungsgröße (in der Regel < 1000 nm / 
zumeist 300 – 700 nm) möglich war. Es zeigte sich eine höhere Anzahl an 
Ausscheidungen sowie höhere Stickstoffgehalte in Kombination mit abgesenkter 
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Härtetemperatur für das Legierungssystem 18CrNiMo7-6 (Variante 
RA50GCNTN180CB+). Darüber hinaus wurde eine höhere Ausscheidungsdichte für 
die hochangelassenen carbonitrierten Varianten sichtbar (Kapitel 6.3.5). Es ist 
allerdings zu beachten, dass sich die Ausscheidungen in hochangelassenen 
Zuständen weniger klar vom Grundgefüge des Randbereichs abheben und eine 
genaue Bestimmung des Ausscheidungszustands für diese Varianten mittels REM 
nicht zufriedenstellend ist. TEM-Untersuchungen zum Einfluss der gewählten 
Anlasstemperatur auf die Gefügeentwicklung zeigten darüber hinaus lokal vorliegende 
bainitische Bereiche aufgrund isothermer Umwandlungsvorgänge in der 
Zwischenstufe während des Anlassprozesses in der Randschicht der 
Wärmebehandlungsvariante RA50GCNTN280, welche mittels Lichtmikroskopie nicht 
zu erkennen sind (Kapitel 6.3.6). 
Die simulative Betrachtung in Thermo-Calc (Kapitel 6.3.4), die röntgenografische 
Bestimmung der Ausscheidungen (Kapitel 6.3.10) sowie exemplarische EDX-
Analysen (Kapitel 0) zeigen, dass bei den carbonitrierten Varianten primär 
Chromnitride vorliegen. Für eine Anlassbehandlung bei 280 °C ergibt sich für die 
Analysemethoden eine gute Deckung der Ergebnisse für den Abbau von Fe2C und 
Fe2-3C sowie die Bildung von Fe3C bei gesteigerter Anlasstemperatur. Die REM-
Aufnahmen der aufgekohlten Varianten zeigen hingegen keine Ausscheidungen im 
Gefüge, was sich gut mit den mittels Thermo-Calc ermittelten Ergebnissen deckt. Bei 
den im begrenzten Umfang durchgeführten EDX-Analysen konnten die 
Ausscheidungen aufgrund der geringen Größe nicht in allen Fällen untersucht und 
keine zusätzlichen Erkenntnisse über die chemische Zusammensetzung 
beziehungsweise die Art der Ausscheidung gewonnen werden. 
Bei den röntgenografischen Ergebnisse zum Ausscheidungsgehalt wurden auch bei 
kaum beziehungsweise nicht vorhandenen Phasen Peaks für zu bestimmende Phasen 
während der Auswertung der Messungen angefittet werden, was die 
Untersuchungsergebnisse teilweise verfälschen kann. Prinzipiell ist wie bei den EBSD-
Untersuchungen eine fundierte Auswahl der auszuwertenden Phasen von großer 
Wichtigkeit, um Fehler in der Auswertung zu minimieren. 
Im Rahmen der röntgenografischen Messungen zum vorliegenden 
Ausscheidungsgehalt wurden verkürzte Tiefenverläufe in der Probenrandschicht 
aufgenommen. Erwartungsgemäß zeigt sich die Ausbildung von Nitriden (Eisennitride, 
Chromnitride, Mangannitride) für die carbonitrierten Wärmebehandlungsvarianten. Für 
den Werkstoff 20MnCr5 wurden vermehrt Mangannitride festgestellt, was durch den 
gesteigerten Gehalt an Mangan im Legierungssystem erklärt werden kann (Abbildung 
6-29). Die Erhöhung der Anlasstemperatur auf 280 °C bewirkt darüber hinaus eine 
signifikante Ausbildung von Zementit, was sich gut mit den in der Literatur 
beschriebenen Vorgängen während der 2. Anlassstufe sowie den simulativen 
Betrachtungen deckt. Die angepeilte Steigerung des Ausscheidungsgehalts durch die 
vermehrte Aufstickung sowie das Absenken der Härtetemperatur für die Variante 
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RA50GCNTN180CB+ konnte durch die röntgenografischen Messungen ebenfalls 
bestätigt werden (Abbildung 6-28). 
Die EBSD- sowie Mikrosondenuntersuchungen ermöglichen eine übersichtliche 
Darstellung der vorliegenden Randschichtgefüge. Während sich aus den 
Mikrosondenuntersuchungen primär die Größe, Anzahl und Art der Ausscheidungen 
ergibt (Kapitel 6.3.8), ermöglichen die EBSD-Aufnahmen zusätzliche Hinweise 
hinsichtlich der Position beziehungsweise der Anordnung dieser Bestandteile im 
Gefüge (Kapitel 6.3.7). Sowohl für höhere Anlasstemperaturen als auch für das 
Legierungssystem 20MnCr5 werden verstärkt Mangannitride detektiert. Ebenfalls 
scheint die Größe der Ausscheidungen mit gesteigerter Anlasstemperatur aufgrund 
beschleunigter Diffusionsvorgänge zuzunehmen. Neben Mn3N2 liegen in den 
carbonitrierten Randschichten hauptsächlich Chromnitride (CrN und/oder Cr2N) vor, 
welche jedoch anhand der Mikrosondenanalytik nicht voneinander getrennt werden 
konnten. Eine Zunahme der Chromnitriddichte und –größe kann sowohl mit 
gesteigerter Anlasstemperatur als auch gesteigertem Stickstoffgehalt 
(RA50GCNTN180CB+) beobachtet werden (vergleiche Abbildung 6-24 bis Abbildung 
6-26). 
Nach Ryde [Ryde2006] ermöglicht die EBSD-Analytik eine überdurchschnittlich 
detaillierte Analyse nanokristalliner Gefüge hinsichtlich Phasenanteilen, Korngröße 
und Orientierung. Jedoch ist eine Anpassung der Messparameter an den jeweiligen 
Einsatzzweck sowie die zur Probe gehörigen Wärmebehandlungshistorie notwendig. 
Darüber hinaus ist eine Trennung einzelner Phasen aufgrund ähnlicher 
Gitterstrukturen eventuell nicht immer möglich. Beispielsweise erscheint der teilweise 
sehr hohe Gehalt an Zementit von bis zu 25 Vol.-% wenig realistisch und die 
Ausrichtung der Phasen Zementit zu Martensit lässt eine unzureichende Trennung 
dieser Phasen vermuten. In der vorliegender Arbeit wurden die aus der Literatur 
bekannten Gitterparameter für Ferrit für die Bestimmung der martensitischen 
Gefügebestandteile genutzt, was als Grund für eventuelle Fehler hinsichtlich der 
Phasendiskriminierung berücksichtigt werden sollte. Darüber hinaus gibt es für die 
Varianten RA50GCNTN280 und RA50GCNTN180CB+ Bereiche, welche keiner der für 
die Auswertung gewählten Phasen zugeordnet werden konnten (Tabelle 6-29). Dies 
ist ein Hinweis für die Anwesenheit einer weiteren Phase. 
Die EBSD-Untersuchungen zeigen die erfolgreiche Variation des Restaustenitgehalts 
über die thermochemischen Wärmebehandlungsverfahren. Darüber hinaus zeigt sich 
für die carbonitrierten Varianten die Ausbildung der Ausscheidungen CrN und Mn3N2 
sowie in geringem Umfang Cr2N in den austenitischen Bereichen und der bereits zuvor 
erwähnte sehr hohe Gehalt an Zementit an den Grenzen der martensitischen 
Strukturen. In guter Übereinstimmung mit den lichtmikroskopischen Aufnahmen im 
geätzten Zustand scheint für die Variante RA70GCNTN180 ‒ wahrscheinlich aufgrund 
des geringeren Gehalts an Martensit ‒ größere Restaustenitpartitionen vorzuliegen. 
Hinsichtlich der Orientierung der Phasen konnten aus der EBSD-Analytik keine 
Erkenntnisse gewonnen werden. 
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7.2 Bauteilerprobung 
Die eingestellten Wärmebehandlungsvarianten wurden im Umlaufbiege- sowie 4-
Punkt-Biegeversuch untersucht. Darüber hinaus wurden Verschleißuntersuchungen 
im Zwei-Scheiben-Prüfstand nach Amsler sowie Profilschleifversuche durchgeführt. Je 
nach Untersuchungsmethode liegen unterschiedliche Beanspruchungsprofile vor, 
welche durch die jeweils vorliegenden Gefügebestandteile verschieden gut toleriert 
werden (Abbildung 7-2). Nach Abschluss der Charakterisierung und Erprobung der 
Wärmebehandlungsvarianten wurde mittels des Programms Cornerstone (Version 
6.0.0.10) eine erweiterte Datenanalyse durchgeführt, um möglichst alle 
Zusammenhänge und signifikanten Querbeeinflussungen zu identifizieren. 
 
Abbildung 7-2: Übersicht und Vergleich der generierten Versuchsergebnisse
Die Prüfung im Umlaufbiegeversuch erfolgte an ungeschliffenen Proben, wohingegen 
die 4-Punkt-Biegeversuche und die tribometrischen Betrachtungen an geschliffenen 
Proben durchgeführt wurden. Aus diesem Grund wurde ebenfalls die Schleifbarkeit der 
eingestellten Randschichtgefüge tiefer gehend untersucht. 
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Hinsichtlich der Umlaufbiegeproben zeigen sich sowohl im Bereich der Zeit- als auch 
der Dauerfestigkeit für nahezu alle Wärmebehandlungsvarianten außerhalb der Norm 
gesteigerte maximal ertragbare Spannungsamplituden im Vergleich zur praxisüblichen 
aufgekohlten Referenzvariante (Abbildung 6-36 und Abbildung 6-37). Lediglich die bei 
280 °C hochangelassenen Varianten bilden hierbei eine Ausnahme. Besonders 
positive Ergebnisse hinsichtlich der maximal ertragenen Lasthorizonte für eine 
vergleichbare Anzahl an Lastwechseln können für die carbonitrierten 
Versuchsvarianten beobachtet werden. Die Anwendung eines 
Niederdruckcarbonitrierprozesses führte trotz deutlich verminderter klassischer 
Randoxidationseffekte zu keiner weiteren Verbesserung im Vergleich zu den 
gascarbonitrierten Proben, was vermutlich auf die unterschiedliche Abschreckung und 
die daraus resultierenden Gefügeeigenschaften zurückzuführen ist. Während für die 
hochrestaustenithaltigen beziehungsweise carbonitrierten Umlaufbiegeproben eine 
geringere Überlastempfindlichkeit beobachtet werden kann, zeigen die carbonitrierten 
Randschichten sowie der Werkstoff 20MnCr5 eine größere Versuchsstreuung 
beziehungsweise Abweichung von der Basquin-Gerade für die hinsichtlich 
Randoxidation anfälligen Wärmebehandlungsvarianten (Tabelle 6-31). 
Die Auswertung des Anstiegs der Härte durch die Beanspruchung  im 
Umlaufbiegeversuch zeigt keinen Werkstoffeinfluss. Erwartungsgemäß kann jedoch 
eine stärkere Zunahme der Härte für die Varianten mit einem gesteigerten 
Restaustenitgehalt beobachtet werden, welche auf eine vermehrte Umwandlung zu 
Martensit durch die Beanspruchung  zurückgeführt werden kann (Abbildung 6-39). Wie 
bereits zuvor beschrieben, liegt für diese Varianten jedoch auch das Lastniveau der 
Dauerfestigkeit höher, was ebenfalls ein Argument für den größeren Anstieg der Härte 
sein könnte.  
Die maximale Biegespannung im 4-Punkt-Biegeversuch wurde für die aufgekohlte 
Referenzvariante erreicht. Es ist jedoch zu beachten, dass sich für die untersuchten 
aufgekohlten beziehungsweise carbonitrierten Wärmebehandlungsvarianten eine 
Steigerung der maximal bis zum Probenbruch ertragenen Biegespannung mit 
steigender Anlasstemperatur und damit abnehmendem Restaustenitgehalt ergibt 
(Abbildung 6-41). Hinsichtlich der 0,2-%-Dehngrenze (Abbildung 6-42) zeigt sich 
ebenfalls ein Anstieg für Rp0,2 mit steigender Anlasstemperatur, was auf die 
Entwicklung des Restaustenitgehalts und damit des E-Moduls zurückgeführt wird. 
Entsprechend der aus der Literatur bekannten Werte für ferritische beziehungsweise 
austenitische Stähle ist ein Abfall des E-Moduls mit steigendem Restaustenitgehalt zu 
beobachten (Abbildung 6-43). Aufgrund des für austenitische Werkstoffe (erhöhte 
Packungsdichte des kfz-Gitters im Vergleich zum krz-Gitter) bekannten früheren 
Gleitens ist die Bestimmung des E-Moduls jedoch nicht immer trivial und die Grenze 
einer Dehnung von 0,2 % wird für diese Varianten aufgrund des bei geringerer 
Beanspruchung eintretenden Gleitens schneller überschritten. Aus dem 
Streckgrenzenverhältnis lässt sich darüber hinaus eine höhere Überlastempfindlichkeit 
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(Abbildung 6-44) und ein deutlich spröderes Bruchverhalten (Abbildung 10-25) für die 
hochangelassenen Varianten ableiten. 
Während der Werkstoff 18CrNiMo7-6 tendenziell eine gesteigerte 
Festigkeitseigenschaften im Vergleich zum Werkstoff 20MnCr5 zeigt (Umlaufbiegung 
und 4-Punkt-Biegespannung), sind die erreichten Werte für den E-Modul sowie Rp0,2 
tendenziell geringer, was vermutlich auf den durch die Legierungszusammensetzung 
bedingten leicht gesteigerten Restaustenitgehalt bei gleicher Wärmebehandlung 
zurückzuführen ist. 
Es ist zu beachten, dass die Ermittlung von mechanischen Kennwerten an homogenen 
Werkstoffzuständen mit höherer Genauigkeit möglich ist, da für diesen Fall keine 
lokalen Gefügegradienten geprüft werden müssen. Die Ermittlung des E-Moduls und 
der 0,2 %-Dehngrenze erfolgt darüber hinaus üblicherweise im Zugversuch und nicht 
wie im Rahmen der vorliegenden Arbeit im 4-Punkt-Biegeversuch. 
Hinsichtlich der Verschleißuntersuchungen im Zwei-Scheiben-Prüfstand für den 
Werkstoff 18CrNiMo7-6 zeigt sich ein verringerter Masseverlust für die carbonitrierten 
Probenkörper im Vergleich zu den aufgekohlten Wärmebehandlungsvarianten 
(Abbildung 6-45). Eine auf 280 °C gesteigerte Anlasstemperatur nach vorheriger 
konstanter thermochemischer Wärmebehandlung bewirkt ebenfalls ein verbessertes 
Verschleißverhalten hinsichtlich Masseverlust. Den geringsten Verschleiß zeigte die 
Variante mit gezielt gesteigertem Ausscheidungsgehalt, was in guter Deckung zur 
bekannten Literatur steht (vergleiche Kapitel 3.4.1.3), wohingegen die 
Referenzvariante den größten Masseverlust zeigte. Für die hochrestaustenithaltigen 
Varianten zeigen sich deutliche Aufwerfungen am Rand der Verschleißspur, welche 
auf die vergleichsweise hohe Plastizität des Restaustenits zurückgeführt werden. Die 
Variante RA50GCNTN180CB+ zeigt lediglich eine vergleichsweise gering 
ausgebildete Verschleißspur mit leichten Aufwerfungen am Rand (Tabelle 6-32). 
Vergleichende Messungen der Härte innerhalb und außerhalb der Verschleißspur 
nach Abschluss der Versuche zeigen erwartungsgemäß einen verstärkten 
Härteanstieg bei gleicher Hertz’scher Pressung für Varianten mit einem hohen Gehalt 
an umwandlungsfähigem Restaustenit. Daher zeigen die Referenzvariante sowie die 
hochangelassenen Varianten nur einen vergleichsweise geringen Härteanstieg. Die 
carbonitrierten Varianten zeigen hingegen tendenziell den höchsten Anstieg der Härte 
in den oberflächennahen Bereichen (Abbildung 6-47). 
Hinsichtlich der Schleifbarkeit zeigte sich eine Verschlechterung der Schleifbarkeit für 
im Gas carbonitrierte Randschichten im Vergleich zur Referenzvariante. Die 
schlechtesten Ergebnisse hinsichtlich der Standzeit erzielte die Variante 
RA50GCNTN180CB+ mit einer großen Anzahl an fein verteilten Ausscheidungen. 
Auch für die aufgekohlten Varianten mit erhöhtem Restaustenitgehalt wurde früher 
Schleifbrand detektiert (Abbildung 6-49). Neben dem hinsichtlich der Standzeit im 
Schleifprozess negativen Einfluss erhöhter Restaustenit- und Ausscheidungsgehalte 
muss vor allem die Randoxidation als negativer Einflussfaktor genannt werden. Dies 
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äußert sich deutlich in der gegenüber der Referenzvariante gesteigerten 
Schleifbrandgrenze der im Niederdruck carbonitrierten Variante RA50NDCNTN180. 
Für die carbonitrierten Varianten mit erhöhter Anlasstemperatur treten zwar 
vergleichsweise hohe Schleifkräfte (Abbildung 6-48) während des Prozesses auf, 
Schleifbrand wird jedoch erst verhältnismäßig spät detektiert. Als Grund hierfür wird 
eine durch den Anlassprozess gesteigerte thermische Restaustenitstabilität und damit 
eine erhöhte Resistenz gegen thermisch bedingte Veränderungen im Gefüge vermutet 
(Abbildung 6-54). Die Ergebnisse hinsichtlich Schleifleistung, Schleifbrandgrenze 
(Barkhausenrauschen und Validierung über Nitalätzung) und sichtbarer 
Gefügeschädigung anhand von Schliffbildern stehen in guter Korrelation zueinander. 
Zusammenfassend ist zu erkennen, dass sich für die untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten und Bauteilprüfungen keine universellen Ableitungen 
über die Tragfähigkeit beziehungsweise Lebensdauer machen lassen. Je nach 
Beanspruchung waren unterschiedliche Varianten und damit verknüpft auch andere 
Gefügebestandteile für den jeweiligen Modellversuch optimal (Abbildung 7-2 
beziehungsweise Tabelle 10-8). 
Bei der Diskussion der Versuchsergebnisse sowie der Identifikation möglicher 
Ursachen muss vor allem bei den hochangelassenen Varianten berücksichtigt werden, 
dass die Variation eines Wärmebehandlungsparameters (zum Beispiel der 
Anlasstemperatur), wie bereits zuvor umfassend beschrieben, eine Reihe von 
Gefügeveränderungen nach sich zieht. Hierzu sind beispielsweise die Umwandlung 
von Restaustenit sowie eine vermehrte Bildung von Ausscheidungen zu nennen, was 
eine Änderung der Härte und der Eigenspannungen zur Folge hat. 
Darüber hinaus muss berücksichtigt werden, dass die Ermittlung der 
Eigenspannungen an Scheibenproben erfolgte und daher nicht direkt auf die in den 
Modellversuchen geprüften Probenkörper übertragen werden kann. 
7.3 Restaustenitstabilität und –umwandlung 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Restaustenitstabilität beziehungsweise 
–umwandlung durch mechanische Beanspruchung (Strahlprozess sowie 
Torsionsversuche) und Tiefkühlversuche sowie die Auswirkungen auf den 
Eigenspannungszustand im Martensit und Austenit untersucht. Bei der Betrachtung 
der Ergebnisse ist stets zu berücksichtigen, dass die Varianten nach Abschluss der 
Wärmebehandlung unterschiedliche absolute Gehalte an Restaustenit aufweisen und 
sowohl ein Vergleich der absoluten als auch der relativen Abnahme des 
Restaustenitgehalts denkbar ist (Abbildung 10-20). 
Im Rahmen der Torsionsversuche am Werkstoff 18CrNiMo7-6 mit fester Vorgabe an 
Lastwechseln bei konstanter Beanspruchung (600 MPa) zeigt sich im Bereich der 
maximalen Schubspannung für alle Varianten eine Restaustenitumwandlung von etwa 
5 – 10 Vol.-%, wobei die Referenzvariante und die hochangelassenen Varianten, 
aufgrund des geringeren Gehalts an umwandlungsfähigem Restaustenit, eine 
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geringere Abnahme des Restaustenits zeigen (Abbildung 6-57). Signifikante 
Unterschiede zwischen den aufgekohlten und carbonitrierten Varianten konnten nicht 
beobachtet werden. Die Umwandlung von Austenit wird durch eine Zunahme 
beziehungsweise die Ausbildung von Druckeigenspannungen begleitet (Abbildung 
6-58). Sowohl für die Restaustenitumwandlung als auch für die Änderung der 
Eigenspannungen konnte gezeigt werden, dass der Großteil der Änderungen bereits 
während des ersten beziehungsweise der ersten 10 Lastwechsel stattfindet. Bis zu 
einer Anzahl von 100.000 Lastwechseln werden anschließend nur vergleichsweise 
geringe weitere Änderungen im Restaustenitgehalt sowie der Eigenspannungen 
beobachtet. 
Die Stabilität des Restaustenits gegenüber mechanischer Beanspruchung wurde 
ebenfalls anhand eines Reinigungsstrahlprozesses untersucht. Es zeigte sich eine 
deutlich geringere Restaustenitumwandlung (absolut) unmittelbar an der Oberfläche 
sowie eine geringere Beeinflussung des Gefüges für den Werkstoff 18CrNiMo7-6 
(Abbildung 6-59). Als Grund hierfür wird das Legierungssystem mit dem höheren 
Gehalt an Austenitstabilisierern und Ausscheidungen vermutet. Der Anteil an 
umgewandelten Restaustenit fällt für die aufgekohlten Proben im Vergleich zu den 
carbonitrierten Proben deutlich höher aus. Unterschiede zwischen einem Gas- und 
Niederdruckcarbonitrierprozess konnten in diesem Fall hingegen nicht beobachtet 
werden. 
Hinsichtlich der thermischen Restaustenitumwandlung beziehungsweise –stabilität 
und einer damit verknüpften Änderung des Eigenspannungszustands zeigen sich 
keine signifikanten Unterschiede für die zwei untersuchten Werkstoffe. Es ist zu 
erkennen, dass bereits bei Tiefkühlen von −60 °C für die meisten WB-Varianten ein 
großer Anteil an Restaustenit umwandelt. Tiefkühlen bei −196 °C bewirkt im Vergleich 
dazu lediglich eine geringfügig stärkere Umwandlung des Restaustenits (Abbildung 
6-60). Die thermische Restaustenitumwandlung wird unabhängig von der 
Wärmebehandlungsvariante stets von einer Ausbildung beziehungsweise einer 
betragsmäßigen Zunahme der Druckeigenspannungen begleitet (Abbildung 6-61). Es 
scheint, als würde für die hochrestaustenithaltigen Varianten ‒ unabhängig von 
Restaustenitgehalt nach der Wärmebehandlung oder chemischer Zusammensetzung 
‒ nach Tiefkühlen bei −196 °C eine Grenzkonzentration von etwa 30 Vol.-% an nicht 
umgewandeltem Restaustenit im Gefüge verbleiben. Die bei 280 °C angelassenen 
Wärmebehandlungsvarianten RA50GAKTN280 sowie RA50GCNTN280 zeigen 
hingegen aufgrund der hohen thermischen Stabilität des Restaustenits nach der 
Anlassbehandlung bei vergleichsweise hohen Temperaturen keine deutliche 
Beeinflussung des Restaustenitgehalts durch das Tiefkühlen. Die Makro-
Druckeigenspannungen bewegen sich nach dem Tiefkühlen zumeist in einem Bereich 
von etwa −250 MPa. 
Erwartungsgemäß geht die im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersuchte 
mechanisch beziehungsweise thermisch induzierte Umwandlung von Restaustenit mit 
einer Ausbildung oder betragsmäßigen Steigerung von Druckeigenspannungen in der 
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Bauteilrandschicht einher. Für die beiden angewandten Modellversuche (Torsion- und 
Tiefkühlversuche) tritt im untersuchten Bereich keine vollständige Umwandlung des 
Restaustenits ein und die Eigenspannungen im Martensit (sowie Austenit) scheinen 
jeweils einen Grenzwert anzustreben. 
7.4 Koordinatenmessung sowie Dilatometer- und DSC-
Untersuchungen 
Die für die Schleifversuche verwendeten Verzahnungen (20MnCr5; schmelzenfremd) 
wurden vor und nach der Wärmebehandlung zur Bestimmung der durch den 
Wärmebehandlungsprozess ausgelösten beziehungsweise bedingten Maß- und 
Formänderungen vermessen. Aus diesen Messungen lassen sich einige Tendenzen 
beziehungsweise Veränderungen im Verzugsverhalten zur heute praxisüblichen 
Referenzvariante erkennen. In einem Versuch zur Klärung der dahinter stehenden 
Ursachen wurden Versuche im Dilatometer sowie in der DSC durchgeführt. 
Die thermochemische Wärmebehandlung hatte stets eine Verschlechterung der 
Verzahnungsqualität (1 – 2 Klassen) im Vergleich zum Fertigungszustand zur Folge 
(Abbildung 6-62). Prinzipiell sollte die variierte Abschrecktechnologie 
(Hochdruckgasabschreckung) sowie die gewählte 2-D-Chargierung für die Variante 
RA50NDCNTN180 bei der Betrachtung aller Ergebnisse zur Maß- und Formänderung 
berücksichtigt werden. Auch hinsichtlich der Zahndicke zeigt die 
niederdruckcarbonitrierte Variante ein im Rahmen des Untersuchungsumfangs 
außergewöhnliches Verhalten. Gegenüber dem Fertigungszustand kann lediglich eine 
betragsmäßig sehr geringe Änderung der Zahndicke (−8 μm) beobachtet werden, 
wohingegen alle anderen Wärmebehandlungsvarianten eine Vergrößerung der 
Zahndicke von 45 – 112 μm aufweisen (Abbildung 6-63). Es wird vermutet, dass die 
Zunahme der Zahndicke hauptsächlich auf der Vergrößerung des Bohrungs- und 
Außenradius (bei gleichbleibender Messposition: Teilkreisdurchmesser des 
Fertigungszustands) beruht. 
Zur Klärung der zugrunde liegenden prozess- und werkstofftechnischen 
Einflussgrößen wurde das Versuchsprogramm für die Koordinatenmessungen um eine 
hochangelassene und entsprechend Kapitel 6.2.1 aufgekohlte Referenzvariante 
(REFERENZTN280) erweitert. Die extreme Zunahme der Zahndicke konnte jedoch 
lediglich für die carbonitrierten, hochangelassenen Varianten beobachtet werden, 
wohingegen das Anlassen bei hohen Temperaturen von aufgekohlten Zuständen mit 
viel beziehungsweise wenig Restaustenit stets zu nur deutlich geringeren 
Zahndickenzunahmen führte. 
Die Dilatometer- und DSC-Untersuchungen zeigten in guter Deckung zueinander 
signifikante Unterschiede im Verhalten von aufgekohlten beziehungsweise 
carbonitrierten Zuständen beim langsamen Aufheizen (beispielsweise Erwärmen von 
Bauteilen auf Anlasstemperatur). Für den aufgekohlten Zustand konnten die aus der 
Literatur bekannten Umwandlungsvorgänge (Restaustenit Æ Martensit) und 
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Ausscheidungsbildungen (Fe2C, Fe2-3C, Fe3C) eindeutig zugeordnet werden. Bei den 
carbonitrierten Zuständen ist eine klare Zuordnung und Trennung der Vorgänge 
‒ aufgrund der teilweisen Überlagerung von Effekten mit entgegengesetzten 
Vorzeichen ‒ nicht immer möglich (Abbildung 6-68 und Abbildung 6-69). 
Die Dilatometerversuche zeigten darüber hinaus, dass die carbonitrierte Probe bei 
identischer Ausgangslänge sowohl beim langsamen Aufheizen als auch während und 
nach Halten auf Anlasstemperatur bei 280 °C ein größeres Probenvolumen aufweist 
als die lediglich aufgekohlte Vergleichsvariante. Im Gegensatz zu der carbonitrierten 
Probe zeigte die aufgekohlte Dilatometerprobe Ausscheidungsvorgänge sowie eine 
Restaustenitumwandlung während dem Aufheizen und Halten auf Anlasstemperatur 
(Abbildung 6-67). Diese Volumenunterschiede könnten für die aus den 
Koordinatenmessungen bestimmten Vergrößerungen hinsichtlich Zahnweite sowie 
Bohrungs- und Kopfkreisradius verantwortlich sein. Ob beziehungsweise wie stark 
Unterschiede in der Volumenänderung auch schon bei einer Anlasstemperatur von 
180 °C auftreten, hängt unter anderem von der Aufheizgeschwindigkeit und der damit 
verknüpften, aus der Literatur bekannten Verschiebung von Umwandlungspunkten ab 
[Kaiser2017]. Dadurch können auch eventuell vorliegende Unterschiede der DSC- und 
Dilatometerversuche beziehungsweise der Umwandlungsvorgänge in den 
vermessenen Zahnrädern erklärt werden. 
Bei den verwendeten Hohlzylindern für die Dilatometer- und DSC-Versuche wurde die 
Messung der Elementprofile nicht an den eigentlichen Probenkörpern, sondern an 
Begleitproben vergleichbarer Probendicke durchgeführt wurde. Darüber hinaus 
erfolgte die Wärmebehandlung der Proben im Gegensatz zu den Zahnrädern im 
Niederdruck, was neben Unterschieden zu den eigentlichen 
Wärmebehandlungsvarianten (beispielsweise RA50GCNTN280; gascarbonitriert und 
ölabgeschreckt) verstärkte Kanteneffekte zur Folge hat. Weiterhin ist vor allem die 
Homogenität des Stickstoffs über den Probenquerschnitt beim durchgreifenden 
Carbonitrieren von Proben prinzipiell als Herausforderung anzusehen. Durch die 
Entnahme der DSC-Proben aus der Mitte der Dilatometerproben wurde jedoch 
versucht, eine möglichst homogene Stickstoffverteilung zu erhalten. Darüber hinaus 
ist zu beachten, dass es sich bei den DSC- und Dilatometerversuchen im Gegensatz 
zu den Wärmebehandlungsprozessen der restlichen Probenkörper und Zahnräder um 
einen Doppelhärtungsprozess entsprechend Kapitel 10.3.11 handelt. 
Die Dilatometer- und DSC-Versuche sind auch insofern kritisch zu sehen, dass 
lediglich eine einzelne, lokal im wärmebehandelten Zahnrad vorliegende, chemische 
Zusammensetzung untersucht wurde. Im Zahnrad selbst kommt es während der 
Umwandlungsvorgänge jedoch in Abhängigkeit von der Bauteiltiefe zu örtlichen 
Unterschieden aufgrund von Unterschieden im lokalen C-, N-Gehalt sowie Zeit-
Temperatur-Unterschieden, welche im Rahmen der vorliegenden Arbeit jedoch nicht 
näher untersucht wurden. Darüber hinaus ist aufgrund der gefahrenen 
Temperaturrampen auch mit einer zeitlichen Überlappung einzelner Umwandlungs- 
und/oder Ausscheidungsvorgänge zu rechnen. 
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8 Zusammenfassung und Ausblick 
8.1 Zusammenfassung 
Von der Norm abweichende Randschichtgefüge waren und sind in den vergangenen 
Jahren vermehrt Gegenstand der Forschung. Übergeordnetes Ziel dieser 
Forschungsaktivitäten ist in der Regel eine Erhöhung der Leistungsdichte sowie das 
Verständnis der werkstofftechnischen Zusammenhänge und Hintergründe zur 
möglichen Übertragbarkeit der Erkenntnisse aus Grundlagen- und Modellversuchen 
auf eine Vielzahl von technologischen Anwendungsfällen wie beispielsweise 
verzahnte Getriebebauteile und Lagerkomponenten. 
Durch eine umfassende Analyse der in thermochemischen Prozessen eingestellten 
Wärmebehandlungsvarianten mittels klassischer und moderner Methoden der 
Materialographie konnten die vorliegenden Randschichtgefüge umfassend 
charakterisiert und voneinander abgegrenzt werden. Die Analyseergebnisse belegen 
die erfolgreiche und zielsichere Einstellung verschiedener 
Randschichtzusammensetzungen aus Martensit, Restaustenit und verschiedenen 
Ausscheidungen (sowie vereinzelt Bainit). Allerdings konnte vor allem hinsichtlich des 
teils komplexen Ausscheidungszustands noch keine vollumfängliche Beschreibung 
der Zustände erzielt werden. Die Gefügefeinstruktur der nach dem Einsatzhärten 
hochangelassenen Wärmebehandlungsvarianten konnte mit den angewandten 
Methoden ebenfalls noch nicht vollumfänglich beschrieben werden. 
Bei der Erprobung zeigten sich große Unterschiede hinsichtlich der 
Wärmebehandlungsvarianten je nach angewandter Prüfung. Im Umlaufbiegeversuch 
(ungeschliffener Prüfbereich) wurden die besten Ergebnisse für die carbonitrierten 
Varianten festgestellt, wobei sich ein gesteigerter Gehalt an Restaustenit und 
Ausscheidungen bei der hierbei vorliegenden zyklischen Biegebeanspruchung 
ebenfalls positiv bemerkbar machte. Hinsichtlich der statischen 4-Punkt-Biegeprüfung 
zeigten hingegen die aufgekohlten Varianten die höchsten maximalen 
Biegespannungen, wobei sich ein gesteigerter Restaustenitgehalt deutlich negativ 
auswirkt. Der Werkstoff 18CrNiMo7-6 zeigte gegenüber dem Werkstoff 20MnCr5 
sowohl im Umlaufbiege- als auch im 4-Punkt-Biegeversuch tendenziell leicht höhere 
Festigkeitswerte. Die Untersuchungen im Zwei-Scheiben-Prüfstand (Werkstoff 
18CrNiMo7-6) zeigten, dass sich ein gesteigerter Gehalt an Ausscheidungen nach 
Einstellung über thermochemische Wärmebehandlung und/oder gesteigerte 
Anlasstemperaturen positiv auf das Verschleißverhalten auswirkt. Generell schneiden 
die carbonitrierten Varianten hinsichtlich Masseverlust deutlich besser ab als die 
aufgekohlten Varianten, wobei die Referenzvariante den größten Masseverlust zeigte. 
Zusammenfassend zeigen die Ergebnisse der drei durchgeführten Modellversuche, 
dass die höchste Lebensdauer jeweils durch eine auf den vorliegenden 
Anwendungsfall ausgelegte Wärmebehandlung erzielt werden kann. 
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Untersuchungen zur Schleifbarkeit (Werkstoff 20MnCr5) zeigten deutlich den 
negativen Einfluss der Randoxidation beim Zahnflankenprofilschleifen. Darüber hinaus 
konnte der hinsichtlich der Standzeit als negativ anzusehende Einfluss höherer 
Restaustenitgehalte sowie vermehrter Ausscheidungen in der Bauteilrandschicht 
herausgearbeitet werden, sofern das Gefüge nicht durch eine gesteigerte 
Anlasstemperatur gegenüber thermisch bedingtem Schleifbrand stabilisiert wurde. 
Um ein besseres Verständnis der ermittelten Festigkeits- und Schleifergebnisse zu 
gewinnen und den Einfluss der thermochemischen Wärmebehandlung auf die 
Stabilität des in der Randschicht vorhandenen Restaustenits bei thermischer und 
mechanischer Beanspruchung zu gewinnen, wurde eine Reihe von Modellversuchen 
durchgeführt. 
Torsionsversuche am Werkstoff 18CrNiMo7-6 mit einer fest vorgegebenen Anzahl an 
Lastwechseln wurden zur Beurteilung der Umwandlungsvorgänge 
(Restaustenitumwandlung und Änderung des Eigenspannungszustands) bei 
mechanischer Beanspruchung durchgeführt. Je nach Variante wurde eine 
Restaustenitumwandlung von 5 – 10 Vol.-% beobachtet, wobei für 
Wärmebehandlungsvarianten mit einem höheren Ausgangsgehalt an Restaustenit ein 
größerer umgewandelter Volumenanteil beobachtet werden kann. Diese 
Restaustenitumwandlung wird von der Ausbildung beziehungsweise einer 
betragsmäßigen Steigerung von Druckeigenspannungen an der Oberfläche begleitet. 
Darüber hinaus konnte gezeigt werden, dass unter den gewählten 
Rahmenbedingungen bereits während der ersten Lastwechsel der Großteil der 
Umwandlung abläuft. 
Stichpunktartige Versuche zur Restaustenitumwandlung durch einen praxisüblichen 
Reinigungsstrahlprozess zeigten eine deutlich verminderte Restaustenitumwandlung 
für das Legierungssystem 18CrNiMo7-6 im Vergleich zum Werkstoff 20MnCr5. 
Darüber hinaus konnte durch Carbonitrierprozesse eine Stabilisierung des 
Restaustenits im Vergleich zu aufgekohlten Varianten gegenüber dieser 
mechanischen Beanspruchung erreicht werden. 
Aus den Tiefkühlversuchen (Werkstoffe 18CrNiMo7-6 und 20MnCr5) zur Beurteilung 
der thermischen Restaustenitstabilität geht hervor, dass der Großteil der Umwandlung 
des Restaustenits bereits bei einer Temperatur von −60 °C abgeschlossen ist. Ein 
Tiefkühlen in flüssigem Stickstoff (−196 °C) bewirkte lediglich eine vergleichsweise 
geringe weitere Restaustenitumwandlung, welche ebenfalls zu einer betragsmäßigen 
Zunahme beziehungsweise dem Aufbau von Druckeigenspannungen führten. Nach 
einem Tiefkühlen bei −196 °C für 24 Stunden konvergiert der Restaustenitgehalt 
gegen einen Grenzwert von etwa 30 – 35 Vol.-%, wohingegen die 
Druckeigenspannungen teilweise auf über −250 MPa ansteigen. Die geringste 
Veränderung des Gefüges durch eine Tiefkühlbehandlung wird für die bei 280 °C 
angelassenen Varianten beobachtet. Neben einem durch die Anlassbehandlung 
bereits abgesenkten Restaustenitgehalt wird vermutet, dass der verbleibende 
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Restaustenit in einem besser stabilisierten Zustand hinsichtlich thermischer 
Umwandlung vorliegt. Hinsichtlich des Legierungssystems konnte kein Einfluss 
festgestellt werden. 
Bei den Untersuchungen zur Maß- und Formänderung (Zahnräder; Werkstoff 
20MnCr5) zeigte sich für die hochdruckgasabgeschreckte Variante RA50NDCNTN180 
ein deutlich unterschiedliches Verhalten im Vergleich zu den ölabgeschreckten 
Varianten. Neben einer betragsmäßig stark verringerten Zahndickenänderung 
zeichnete sich die Variante durch eine verminderte Streuung der ermittelten 
Verzugskenngrößen, vermutlich aufgrund der vorliegenden 2D-Chargierung und 
Hochdruckgasabschreckung, aus. Die gascarbonitrierten Varianten zeigten für eine 
auf 280 °C gesteigerte Anlasstemperatur eine deutlich Vergrößerung des Bohrungs- 
und Außenradius, was sich bei der untersuchten Verzahnung in einer starken 
Zunahme der Zahndicke äußerte. Als Ursache hierfür wurden mittels Dilatometer- und 
DSC-Versuchen sich für carbonitrierte Randschichten überlagernde Umwandlungs- 
und Ausscheidungsvorgänge identifiziert, welche zu einem höheren Probenvolumen 
im Vergleich zu aufgekohlten Zuständen nach Abschluss des Anlassprozesses führen. 
Hierzu ist neben der Restaustenitumwandlung auch die Ausscheidung von Zementit 
und Eisennitriden (Fe16N2 und Fe4N) im Temperaturbereich der gewählten 
Anlassprozesse zu nennen. 
Zusammenfassend lässt sich festhalten, dass die über thermochemische 
Wärmebehandlungsprozesse eingestellten Versuchsvarianten außerhalb der heute 
gültigen Normen für die unterschiedlichen Untersuchungen Stärken beziehungsweise 
Schwächen zeigten. Hierbei konnten keine allgemeingültigen Aussagen hinsichtlich 
positiver oder negativer Effekte einzelner Gefügebestandteile (beispielsweise 
Restaustenit) oder Wärmebehandlungsschritte herausgearbeitet werden, wie es 
jedoch auch heute noch oftmals in der Literatur zu finden ist. Viel mehr ist nicht nur 
das vorliegende Gefüge für die Eigenschaften des Bauteils verantwortlich, sondern 
auch der Weg der Einstellung des Wärmebehandlungszustands ist von großer 
Wichtigkeit. Darüber hinaus ist es naheliegend, dass zu Beginn der Bauteilerprobung 
eine Konditionierung der Randschicht eintritt, wozu beispielsweise der durch die 
Beanspruchung hervorgerufene und mit einer Ausbildung oder Zunahme von 
Druckeigenspannungen verknüpfte Abbau von Restaustenit gezählt werden kann.  
8.2 Ausblick 
Aus den im Rahmen der vorliegenden Arbeit generierten und diskutierten Ergebnissen 
ergeben sich prinzipiell drei große Bereiche für zukünftige Forschungsarbeiten: 
x Erprobung erfolgsversprechender Randschichtmodifikationen an realen 
Bauteilen 
x Grundlagennahe Analysen zur besseren Beschreibung mehrphasiger, 
neuartiger Gefügestrukturen 
x Erforschung weiterer neuer Wärmebehandlungszustände in Modellversuchen 
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Varianten mit vielversprechenden Ergebnissen an Modellproben ‒ beispielsweise 
positive Tendenzen bei schwingender Beanspruchung beziehungsweise hinsichtlich 
Verschleiß der Variante RA50GCNTN180CB+ ‒ sollten auf reale Bauteile übertragen 
und im dazugehörigen Prüfstand erprobt werden. Hierzu bieten sich zum Beispiel 
verzahnte Bauteile aus dem Getriebebau wie Stirnräder oder Kegelrad- und 
Hypoidverzahnungen an. Darüber hinaus erscheinen nicht ausgeschöpfte Potentiale 
im Bereich der Lagerindustrie möglich. Die diesbezüglich bereits vorliegenden 
Ergebnisse lassen jedoch den Schluss zu, dass die Eignung eines 
Randschichtgefüges stets am spezifischen Anwendungsfall erprobt werden muss und 
Verallgemeinerungen hinsichtlich Tragfähigkeitsuntersuchungen nicht zulässig sind. 
Grund hierfür sind die jeweils stark unterschiedlichen Betriebs- und 
Beanspruchungszustände und die damit verbundenen Anforderungen an das Bauteil 
beziehungsweise das Gefüge. 
Darüber hinaus sollte in weiteren Untersuchungen der Versuch unternommen werden, 
die vorliegenden Ergebnisse zur Charakterisierung der Wärmebehandlungszustände 
besser zu deuten beziehungsweise durch weitere Erkenntnisse zu vervollständigen 
und besser aufeinander abzustimmen. Denkbare Untersuchungen wären weitere 
umfangreiche röntgenografische und transmissionselektronenmikroskopische 
Untersuchungen inklusive der Aufnahme von Beugungsbildern zur Identifizierung der 
vorliegenden Ausscheidungen. Hierzu könnte das gezielte Auslösen der 
Ausscheidungen aus der Werkstoffmatrix mittels chemischer Methoden 
(Extraktionsreplika) ein geeigneter Weg zur verlässlichen Bestimmung der jeweils 
vorliegenden Ausscheidungen als Startpunkt angesehen werden. Mit den auf diese Art 
gewonnenen Erkenntnissen können gezielt tiefer gehende Untersuchungen zur 
Auswahl der zu analysierenden Phasen gestartet werden. Auch der Einsatz von 
pulvermetallurgisch oder über Sprühkompaktieren hergestellten Werkstoffen sowie 
einfachen Legierungssystemen könnte die Charakterisierung der Zustände aufgrund 
verminderter Seigerungsproblematik und/oder möglicherweise vereinfachten 
ablaufenden Vorgängen ermöglichen und einen späteren Sprung auf technische 
Werkstoffe erleichtern. 
Als weitere zukünftige Forschungsrichtung ist die Erprobung und Beschreibung 
weiterer, bisher nicht genauer untersuchter Randschichtgefüge zu nennen. Hierbei ist 
neben der weiteren Variation des Ausscheidungszustands hinsichtlich Anzahl, Art und 
Typ ‒ beispielsweise über mikrolegierte Werkstoffe und/oder isotherme 
beziehungsweise kontinuierliche Umwandlungsvorgänge ‒ auch die Kombination von 
thermischen und/oder thermochemischen Wärmebehandlungsverfahren, wie zum 
Beispiel Carbonitrieren und anschließendes bainitisches Umwandeln, naheliegend. 
Hierdurch sind Potentiale hinsichtlich einer Verbesserung von Bauteileigenschaften 
sowie Kosten- und/oder Zeitersparnisse denkbar.  
 
  
 

Literaturverzeichnis          175 
 
9 Literaturverzeichnis 
Abudaia2003 Abudaia, F.; Evans, J. T.; Shaw, B.: Characterization of 
Retained Austenite in Case Carburized Gears and Its 
Influence on Fatigue Performance. Gear Technology 20 
(2003) 3; S. 12 - 16 
AGMA923-B05 AGMA 923-B05: Metallurgical Specifications for Steel 
Gearing. American Gear Manufacturers Association, 
Alexandria (2005) 
ANSI/AGMA2001-C95 ANSI/AGMA 2001-C95: Fundamental Rating Factors and 
Calculation Methods for Involute Spur and Helical Gear 
Teeth. American Gear Manufacturers Association, 
Alexandria (1994) 
Apple1973 Apple, F. A.; Krauss, G.: Microcracking and Fatigue in a 
Carburized Steel. Metallurgical Transactions 4 (1973) 5; 
S. 1195 - 1200 
Arkhipov1970 Arkhipov, I. Y.; Kanunnikova, V. A.: Residual Stresses in 
the Teeth of Quenched Gears. Metal Science and Heat 
Treatment. (1970) 12; S. 909 - 913 
Bacher1987 Bacher, M.: Verformungs- und Bruchverhalten 
verschieden wärmebehandelter Einsatzstähle. 
Dissertation; Universität Karlsruhe; 1987 
Bargel2013 Bargel, H.-J.; Schulze, G.: Werkstoffkunde. 8., 
überarbeitete Auflage; Springer-Verlag; 2013 
Bell1992 Bell, T.: Surface engineering: its current and future impact 
on tribology. Journal of Physics D. Applied Physics 25 
(1992) 1 A; S. 297 - 306 
Bergström1988 Bergström, C. M.; Larsson, L.-E.; Lewin, T.: Reduzierung 
des Verzuges beim Einsatzhärten. HTM Härterei-Techn. 
Mitt. 43 (1988) 1; S. 36 - 39 
Beumelburg1970 Beumelburg, W.: Der Einfluß von Randoxydation auf die 
Umlaufbiegefestigkeit und statische Biegefestigkeit 
einsatzgehärteter Proben. HTM Härterei-Techn. Mitt. 25 
(1970) 3; S. 191 - 194 
Beumelburg1974 Beumelburg, W.: Das Verhalten von einsatzgehärteten 
Proben mit verschiedenen Oberflächenzuständen und 
Randkohlenstoffgehalten im Umlaufbiege-, statistischen 
Biege- und Schlagbiegeversuch. Dissertation; Universität 
Karlsruhe; 1974 
Bierwirth1964 Bierwirth, G.: Restaustenit in gehärteten Einsatzschichten 
des Stahls 25MoCr4. Schweizer Archiv (1964) 4; 
S. 103 – 112 
176          Literaturverzeichnis 
 
Boiadjiev2018 Boiadjiev, I.; Saddei, P.: Kegelrad-Carbonitrieren. 
AIF-Schlussbericht; IGF 17902 N/1; (2018) 
Börnecke1976 Börnecke, K.; Käser, W.; Rösch, H. et al: 
Grundlagenversuche zur Ermittlung der richtigen 
Härtetiefe bei Wälz- und Biegebeanspruchung. 
Abschlussbericht; Forschungsheft Nr. 36; 
Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V.; Frankfurt a. 
M.; 1976 
Böttger1999 Böttger, A.; van Genderen, M. J.; Mittemeijer, E. J.: 
Tempering of iron-carbon-nitrogen Martensite: (Re) 
Distribution of Interstitial Atoms. Materials Science Forum 
Vols. 318 – 320 (1999); S. 103 – 108 
Brandis1983 Brandis, H.; Reimers, H.; Schmidt, W.; v. d. Steinen, A.: 
Einfluß des Restaustenitgehaltes auf die mechanischen 
Eigenschaften einsatzgehärteter Stähle. HTM Härterei-
Techn. Mitt. 38 (1983) 2; S. 63 – 71 
Brandis1985 Brandis, H.; Dietrich, H.; Schmidt, W.: Über die Wirkung 
des Restaustenits auf die Zähigkeitseigenschaften 
einsatzgehärteter Stähle. HTM Härterei-Techn. Mitt. 40 
(1985) 2; S. 41 – 86 
Brugger1964 Brugger, H.: Durch Entspannen verursachte 
Biegedauerfestigkeitsunterschiede bei einsatzgehärteten 
Biegeproben. HTM Härterei-Techn. Mitt. 19 (1964) 2; 
S. 100 – 114 
Brugger1971 Brugger, H.; Macherauch, E.; Vöhringer, O.: Einfluß 
gezielter Wärmebehandlungen von 16MnCr5 auf 
mechanische Kenngrößen des Zugversuchs. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 6 (1971) 5; S. 340 – 353 
Brugger1973 Brugger, H.: Werkstoff- und Wärmebehandlungseinflüsse 
auf die Zahnfußtragfähigkeit. VDI Berichte Nr. 195; Essen; 
VDI-Verlag; 1973 
Burkart2011 Burkart, K.: Einfluss des Restaustenits und seiner 
Eigenschaften auf das Verhalten von Wälzlagerstählen bei 
Partikelüberrollung. Abschlussbericht; Forschungsheft Nr. 
1094; Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V.; 2011 
Cameron1983-1 Cameron, T. B., Diesburg, D. E.: The Significance of the 
Impact Fracture of Carburized Steel. Society of AIME; New 
York; 1983 
Cameron1983-2 Cameron, T. B.; Diesburg, D. E.; Kim, C.: Fatigue and 
Overload Fracture of Carburized Steels. The Journal of 
The Minerals, Metals & Materials Society 7 (1983) 35; 
S. 37 – 41  
Capdevila2003 Capdevila, C.; Caballero, F. G.; García de Andreís, C.: 
Analysis of effect of alloying elements on martensite start 
temperature of steels. Materials Science and Technology 
19 (2003); S. 581 – 587 
Literaturverzeichnis          177 
 
Champin1985 Champin, B.; Séraphim, L.; Tricot, R.: Formänderungen bei 
der Wärmebehandlung von Zahnrädern. HTM Härterei-
Techn. Mitt. 40 (1985) 1; S. 7 – 11 
Chatterjee-
Fischer1973-1 
Chatterjee-Fischer, R.: Zur Frage der Randoxidation bei 
einsatzgehärteten Teilen. HTM Härterei-Tech. Mitt. 28 
(1973) 5; S. 259 – 266 
Chatterjee-
Fischer1973-2 
Chatterjee-Fischer, R.: Beispiele für durch 
Wärmebehandlung bedingte Eigenspannungen und ihre 
Auswirkungen, II. Auswirkungen der Eigenspannungen. 
HTM Härterei-Techn. Mitt. 28 (1973) 6; S. 284 – 288 
Chatterjee-
Fischer1976 
Chatterjee-Fischer, R.: Randoxidation bei 
einsatzgehärteten Teilen. Abschlussbericht; 
Forschungsheft Nr. 33; Forschungsvereinigung 
Antriebstechnik e.V.; 1976 
Chatterjee-
Fischer1982 
Chatterjee-Fischer, R.: Verfahrenstechnische 
Möglichkeiten einer randoxidationsarmen (-freien) 
Einsatzhärtung. Abschlussbericht; Forschungsheft 110; 
Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V.; 1982 
Cheng1988 Cheng, L.; Brakman, C. M.; Korevaar, B. M.; Mittemeijer, 
E. J.: The Tempering of Iron-Carbon Martensite: 
Dilatometric and Calorimetric Analysis. Metallurgical 
Transactions A 19 (1988) 10; S.  415 – 2426 
Cheng1990-1 Cheng, L.; Mittemeijer, E. J.: The Tempering of Iron-
Nitrogen Martensite: Dilatometric and Calorimetric 
Analysis. Metallurgical Transactions A 21 (1990) 1; 
S. 12 – 26 
Cheng1990-2 Cheng, L.; Böttger, A.; de Keijser, T. H.; Mittemeijer, E. J.: 
Lattice Parameters of iron-carbon and Iron-Nitrogen 
Martensites and Austenites. Scripta Metallurgica et 
Materialia 24 (1990) 3; S. 509 – 514 
Cheng1990-3 Cheng, L.; van der Pers, N. M.; Böttger, A.; de Keijser, 
Th. H.; Mittemeijer, E. J.: Lattice Changes of Iron-Nitrogen 
Martensite on Aging at Room Temperature. Metallurgical 
Transactions A 21 (1990) 11; S. 2857 – 2867 
Cheng1992 Cheng, L.; Böttger, A.; Mittemeijer, E. J.: Tempering of 
Iron-Carbon-Nitrogen Martensites. Metallurgical 
Transactions A 23 (1992) 4; S. 1129 – 1145 
Choi2014 Choi, H. M.; Park, Y. H.; Shin, Y. T.; Kim, M. H.: The Effect 
of Fatigue Strength according to Carburizing Depth. 
Journal of Welding and Joining 32 (2014) 4; S. 372 – 376 
Clarke2014 Clarke, K. D.: Austenite Formation and Microstructural 
Control in Low-Alloy Steels. Comprehensive Materials 
Processing (2014); S. 345 – 363 
COD2018 Crystallography Open Database: 
http://www.crystallography.net/cod/ [07.03.2018] 
178          Literaturverzeichnis 
 
Czichos2015 Czichos, H.; Habig, K.-H.: Tribologie-Handbuch – 
Tribometrie, Tribomaterialien, Tribotechnik. 4. Auflage; 
Springer Verlag; Berlin; 2015 
da_Cunha2009 da Cunha, M. C.: Influence of process parameters on short 
fatigue crack growth on carburized case of DIN 20MnCr5 
steel. International Heat Treatment & Surface Engineering. 
3 (2009) 3; S. 96 – 104 
Dasgupta1953 Dasgupta, S. C., Lement, B. S.: Stabilization of austenite 
martensite reaction in high chromium steel. Trans. AIME 
197 (1953); S. 530 – 536 
de_Paul1971 de Paul, R. A.: Wechselfestigkeit und Schlagverhalten im 
oberen Zeitfestigkeitsbereich einsatzgehärteter 
Getriebestähle. HTM Härterei-Techn. Mitt. 26 (1971) 2; 
S. 98 – 101 
Diesburg1978 Diesburg, D. E.; Eldis, G. T.: Fracture Resistance of 
Various Carburized Steels. Metallurgical and Materials 
Transactions A 9 (1978) 11; S. 1561 – 1570 
Dietrich1984 Dietrich, H.; Schmidt, W.: Zur Problematik der mechanisch-
technologischen Prüfung von einsatzgehärteten Stählen. 
Zeitschrift für wirtschaftliche Fertigung 79 (1984) 5; 
S. 251 – 259 
Dietrich1985 Dietrich, H.; Schmidt, W.: Einfluß des 
Randkohlenstoffgehalts und der Einsatzhärtetiefe auf die 
Zähigkeitseigenschaften einsatzgehärteter Stähle 
unterschiedlicher Kernfestigkeit. HTM Härterei-Tech. Mitt. 
40 (1985) 1; S. 12 – 24 
DIN_EN_ISO642 DIN EN ISO 642:2000-01 Stahl – Stirnabschreckversuch 
(Jominy-Versuch) (ISO 642:1999). Beuth Verlag: 2000 
DIN_EN_ISO643 DIN EN ISO 643:2013-05: Stahl – Mikrophotographische 
Bestimmung der erkennbaren Korngröße (ISO 643:2012). 
Beuth Verlag; 2013 
DIN_EN10084 DIN EN 10084:2008-06 Einsatzstähle – Technische 
Lieferbedingungen; Deutsche Fassung 
DIN_EN6507 DIN EN 6507-1:2006-03: Metallische Werkstoffe – 
Härteprüfung nach Vickers – Teil 1: Prüfverfahren. Beuth 
Verlag; 2006 
DIN17022-1 DIN 17022-1:1994-10: Wärmebehandlung von 
Eisenwerkstoffen – Verfahren der Wärmebehandlung: 
Härten, Bainitisieren, Anlassen und Vergüten von 
Bauteilen. Beuth Verlag; 1994 
DIN17022-3 DIN 17022-3:1989-04: Wärmebehandlung von 
Eisenwerkstoffen – Verfahren der Wärmebehandlung: 
Einsatzhärten. Beuth Verlag; 1989 
Literaturverzeichnis          179 
 
DIN30901 DIN 30901:2016-12: Wärmebehandlung von 
Eisenwerkstoffen – Ermittlung der Tiefe und Ausbildung 
der Randoxidation. Beuth Verlag; 2016 
DIN30901(Entwurf) DIN30901:2014 (Entwurf): Wärmebehandlung von 
Eisenwerkstoffen – Ermittlung der Tiefe und Ausbildung 
der Randoxidation ENTWURF. 2014; Beuth Verlag 
DIN3962-1 DIN 3962-1:1978-08: Toleranzen für 
Stirnradverzahnungen; Toleranzen für Abweichungen 
einzelner Bestimmungsgrößen. Beuth Verlag; 1978; 
Dokument zurückgezogen 
DIN3990 DIN 3990 Teil 1 – 5: 1987-12: Tragfähigkeitsberechnung 
von Stirnrädern. Beuth Verlag; 1987 
DIN50602 DIN 50602:1985-09: Metallographische Prüfverfahren; 
Mikroskopische Prüfung von Edelstählen auf 
nichtmetallische Einschlüsse mit Bildreihen. Beuth Verlag; 
1985; Dokument zurückgezogen 
Dziurka2013 Dziurka, R.; Pacyna, J.: The Analysis of the First Stage 
Tempering of the Medium Carbon Cr-Mn-Mo Alloy Steel. 
Solid State Phenomena 203 – 204 (2013); S. 67 – 70 
Eckstein1987 Eckstein, H. J.: Die Wärmebehandlung von Stählen. 2. 
Überarbeitete Auflage; VEB Deutscher Verlag für 
Grundstoffindustrie; Leipzig; 1987 
Engineer1986 Engineer, S. J.; Kohlmann, R.; Schüler, V.; Stelzenmüller, 
H.: Einflüsse auf die Austenitkorngröße von 
Einsatzstählen. Steel Research 57 (1986); S. 270 – 285 
Faber1979 Faber, H.; Vöhringer, O.; Macherauch, E.: 
Röntgeninterferenzlinienanalyse an gehärteten und 
angelassenen Kohlenstoffstählen. HTM Härterei-Tech. 
Mitt. 34 (1979) 1; S. 1 – 9 
Fett1982 Fett, G. A.: Tempering of Carburized Parts. Metal Progess 
(1982); S. 53 – 55 
Finnern1954 Finnern, B.: Maßänderungen von Einsatzstählen beim 
Einsatzhärten. Archiv für das Eisenhüttenwesen 25 (1954) 
7 – 8; S. 345 – 350 
Fisher1949 Fisher, J. C.; Hollomon, J. H.; Turnbull, D.: Kinetics of the 
austenite Æ martensite transformation. JOM 1 (1949) 10; 
S. 691 – 700 
Franke2018 Franke, J: Entwicklung von Niederdruck-
Carbonitrierprozessen zur Festigkeitssteigerung 
hochbelasteter Bauteile. Dissertation; Universität Bremen; 
2018 
180          Literaturverzeichnis 
 
Fukuzumi1992 Fukuzumi, T.; Yoshimura, T.: Reduction of distortion 
caused by heat treatment on automobile gear steels. 
Proceedings of the First International Conference on 
Quenching & Control of Distortion; 1992; Chicago; 
S. 199 – 203 
Godel2014 Godet, F.; Sarr, O.: In-situ Investigation of Microstructural 
Changes During Tempering of Carbonitrided Low Alloy 
Steel. Studentenprojekt; IWT-Bremen; Bremen; 2014 
Gondesen2000 Gondesen, B.: Aufkohlen im Plasma einer Glimmentladung 
bei hohen Temperaturen. Dissertation; Universität 
Bremen; 2000 
Gorgels2011 Gorgels, C.: Entstehung und Vermeidung von Schleifbrand 
beim diskontinuierlichen ZahnflankenprofiIschleifen. 
Dissertation; RWTH Aachen; 2011 
Gräfen2014 Gräfen, W.; Hoffmann, F.; Liedtke, D.; Weissohn, K.-H.; 
Winter, K.-M.; AWT-Fachausschuss 4: Thermochemische 
Behandlung von Eisenwerkstoffen im Gas. Expert Verlag; 
2014 
Grange1977 Grange, R. A.; Hribal, C. R.; Porter, L. P.: Hardness of 
Tempered Martensite in Carbon and Low-Alloy Steels. 
Metallurgical and Materials Transactions A 8 (1977) 11; 
S. 1775 – 1785 
Gregory1970 Gregory, J. C.: Thermal and chemico-thermal treatments 
of ferrous materials to reduce wear. Tribology 3 (1970) 2; 
S. 73 – 83 
Grinko2006 Grinko, S.: Thermo-mechanisches Schädigungsmodell für 
das (Zahnflanken-) Profilschleifen. Dissertation; Otto-von-
Guericke-Universität Magdeburg; 2006 
Gu1989 Gu, C.; Lou, B.; Jing, X.; Shen, F.: Mechanical Properties 
of Carburized Cr-Ni-Mo Steels with Added Nitrogen. 
Journal of Heat Treating 7 (1989) 2, S. 87 – 94 
Günther2001 Günther, D.: Steigerung der Gebrauchsdauer von 
wälzbeanspruchten Bauteilen unter verschmutztem 
Schmierstoff. Abschlussbericht; Forschungsheft Nr. 651; 
Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V., Frankfurt a. 
M; 2001 
Haibach2006 Haibach, E.: Betriebsfestigkeit – Verfahren und Daten zur 
Bauteilberechnung. 3., korrigierte und ergänzte Auflage; 
Springer Verlag; 2006 
Haidemenopoulos1995 Haidemenopoulos, G. N.; Grujicic, M.; Olson, G. B.; 
Cohen, M.: Thermodynamics-based alloy design criteria 
for austenite stabilization and transformation toughening in 
the Fe-Ni-Co system. Journal of Alloys and Compounds 
220 (1995) 1 – 2; S. 142 – 147 
Literaturverzeichnis          181 
 
Hanke1970 Hanke, E.; Tiemann, E.: Eigenspannungsuntersuchungen 
mittels elektrischer Dehnungsmeßstreifen an 
einsatzgehärteten Rollen des Stahls 18NiCrMo14. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 25 (1970) 1; S. 39 – 47 
Hechler2014 Hechler, J.: Leitfaden Zahnflankenschleifen. Aktualisierte 
und erweiterte Ausgabe 2014; 3M Abrasive Systems 
Division; Artikel-Nr. 257430.00 
Heeß2011 Heeß, K. et. Al. : Maß- und Formänderungen infolge 
Wärmebehandlung von Stählen Grundlagen – Ursachen – 
Praxisbeispiele. 4., überarbeitete und erweiterte Auflage; 
Expert Verlag; 2012 
Heinzel2014 Heinzel, C.; Sölter, J.; Jermolajev, S.; Kolkwitz, B.; 
Brinksmeier, E.: A versatile method to determine thermal 
limits in grinding. Procedia CIRP 13 (2014). S. 131-136 
Hertz1881 Hertz, H.: Über die Berührung fester elastischer Körper. 
Journal für die reine und angewandte Mathematik; (1881); 
S. 156-171 
Hock1997 Hock, S.; Schulz, M.; Wiedmann D.: Maß- und 
Formänderungen: Einige Einflußgrößen und Maßnahmen 
zur Streuung. AWT-ATTT-Tagung „Maßänderungen – 
Wärmebehandlung“; 1997; Belfort; S. 125 – 142 
Hoferer1996 Hoferer, M.; Müller, H.; Macherauch, E.: Einfluß des 
Kohlenstoffprofils bei Eisenwerkstoffen auf die 
Spannungs- und Eigenspannungsausbildung beim Härten. 
HTM Härterei-Techn. Mitt. 51 (1996) 2; S. 80 – 87 
Hoffmann2002 Hoffmann, R.; Vogel, W.: Randoxidation – Ursache, 
Ausmaß, Auswirkung. HTM Härterei-Techn. Mitt. 57 (2002) 
1; S. 49 – 56 
Hornbogen1968 Hornbogen, E., Meyer, W. A.: Einfluß von kohärenten 
Ausscheidungen im Austenit auf die Martensittemperatur 
und Härte einer Eisen-Nickel-Aluminium-Legierung. Archiv 
für das Eisenhüttenwesen 39 (1968) 1; S. 73 – 76 
Hornbogen1972 Hornbogen, E.: Bemerkungen zur 
Martensitstarttemperatur von Eisenlegierungen. Archiv für 
das Eisenhüttenwesen 43 (1972) 4; S. 307 – 313 
Hossain2016 Hossain, R.; Pahlevani, F.; Quadir, M. Z.; Sahajwalla, V.: 
Stability of retained austenite in high carbon steel under 
compressive stress: an investigation from macro to nano 
scale. Scientific Reports 6 (2016); Artikel Nr. 34958 
Houdremont1956 Houdremont, E.: Handbuch der Sonderstahlkunde. Band 
1; Springer Verlag; 1956 
Hu2001 Hu, M.; Pan, J.; Zhu, Z.; Chungcheng, Q.: A special phase 
transformation phenomenon in high-nitrogen austenite. 
Materials Letters 50 (2001) 4; S. 225 – 229 
182          Literaturverzeichnis 
 
Hüsemann2017 Hüsemann, T.; Saddei, P.: Schleifbarkeit hoch 
restaustenithaltiger carbonitrierter Zahnräder. 
Abschlussbericht; Forschungsheft Nr. 1266; 
Forschungsvereinigung Antriebstechnik e.V.; Frankfurt a. 
M., (2017) 
ICDD2018 The International Centre for Diffraction Data: 
http://www.icdd.com/ [08.03.2018] 
ISO14104 ISO 14104:2014-06: Zahnräder – Schleifbrandprüfung, 
chemische Methode. Beuth Verlauf; 2014; Dokument 
zurückgezogen 
ISO4967 ISO 4967:2013-17: Stahl – Ermittlung des Gehalts an 
nicht-metallischen Einschlüssen – Mikroskopisches 
Verfahren mit Bildreihen. Beuth Verlag; 2013 
ISO6336 ISO 6336 Part 1 – 3, 5:2006-09: Calculation of Load 
Capacity of Spur and Helical Gears. Beuth Verlag; 2006 
Jeddi2005 Jeddi, D., Sidhom, H., Ghiglione, D.: Role of the Cyclic 
Stability of Retained Austenite in Fatigue Performance of 
Carburized 14NiCr11 Steel. Journal of Materials 
Engineering and Performance 14 (2005) 1; S. 37 – 49 
Jellinghaus1957 Jellinghaus, W.: Einfluß des Kohlenstoffgehaltes auf den 
Austenitzerfall und dessen Teilreaktionen. Archiv für das 
Eisenhüttenwesen 28 (1957) 8; S. 469 – 481 
Jermolajev2018 Jermolajev, S.; Brinksmeier, E.; Heinzel, C.: Surface layer 
modification charts for gear grinding. CIRP Annals 
Manufacturing Technology (2018). [Im Druck] 
Jiao2007 Jiao, D.; Luo, C. P.; Liu, J.: Isothermal transformation of 
high-nitrogen austenite. Scripta Materialia 56 (2007) 7; 
S. 613 – 616 
Kabir2007 Kabir, M. J.; Bulpett, R.: A study of fatigue failure initiation 
in high cycle high-pressure automotive applications and 
conventional rotating bending fatigue testing. International 
Journal of Fatigue 29 (2007) 9; S. 1966 – 1970 
Kaiser2017 Kaiser, D.; de Graaff, B.; Dietrich, S.; Schulze, V.: 
Investigation of the tempering process of martensitic AISI 
4140 steel at high heating rates. Conference Paper (2017) 
Katemi2014 Katemi, R. J.; Epp, J.; Hoffmann, F.; Steinbacher, M.: 
Investigations of residual stress distributions in retained 
austenite and martensite after carbonitriding of a low alloy 
steel. Advanced Materials Research 996 (2014); 
S. 550 – 555 
Kim1981 Kim, C.; Diesburg, D. E.; Buck, R. M.: Influence of Sub-
Zero and Shot-peening Treatments on Impact and Fatigue 
Fracture Properties of Case-Hardened Steels. Journal of 
Heat Treating 2 (1981) 1, S. 43 – 53 
Literaturverzeichnis          183 
 
Kinsman1966 Kinsman, K. R.; Shyne, J. C.: The thermal stabilization of 
retained austenite. Acta Metallurgica 14 (1966) 9; 
S. 1063 – 1072 
Kirchner2007 Kirchner, E.: Leistungsübertragung in Fahrzeuggetrieben – 
Grundlagen der Auslegung, Entwicklung und Validierung 
von Fahrzeuggetrieben und deren Komponenten. Springer 
Verlag; 2007 
Klocke2007 Klocke, F.; Schröder, T.; Gorgels, C.: Untersuchungen zur 
Schleifbarkeit unterschiedlich wärmebehandelter 
Einsatzstähle für die Zahnradfertigung. Abschlussbericht; 
Forschungsheft Nr. 841; Forschungsvereinigung 
Antriebstechnik e. V.; Frankfurt a. M.; 2007 
Klocke2010 Klocke, F., Reimann J., Gorgels, C.: Schleifbarkeit 
randoxidierter Zahnräder. Abschlussbericht; 
Forschungsheft Nr. 925; Forschungsvereinigung 
Antriebstechnik e. V.; Frankfurt a. M.; 2010 
Koch1982 Koch, M.: Eigenspannungen nach Nitrieren und 
Einsatzhärten. In Hauk / Macherauch: Eigenspannungen 
und Lastspannungen; Hanser Verlag; München 1982; 
S. 112 – 121 
Kopfer1980 Kopfer, G.: Beurteilung des Bruchverhaltens 
einsatzgehärteter Stähle durch Kenngrößen der 
Bruchmechanik. Dissertation; RWTH Aachen; 1980 
Köster1934 Köster, W.; Tonn, W.: Zusammenhang zwischen dem 
Gefügeaufbau der Eisenlegierungen und ihrem Verschleiß 
bei der Prüfung nach M. Spindel. Archiv für das 
Eisenhüttenwesen 8 (1934) 3; S. 111 – 115 
Krause1977 Krause, H. et al.: Untersuchungen über das Wälzreibungs- 
und Abnutzungsverhalten von Titan und Titanlegierungen. 
Westdeutscher Verlag GmbH; Opladen; 1977 
Krauss1980 Krauss, G.: Principles of Heat Treatment of Steel. 
American Society for Metals; Ohio; 1980 
Krempe1979 Krempe, M.; Pusch, G.; Blumenauer; H.: Untersuchungen 
zum Einfluß des Oberflächeneigenspannungszustands auf 
das Dauerfestigkeitsverhalten des Einsatzstahls 20MoCr5. 
Neue Hütte 24 (1979) 3; S. 110 – 111 
Kung1982 Kung, C. V.; Rayment, J. J.: An Examination of the Validity 
of Existing Empirical Formulae for the Calculation of Ms-
Temperature. Metallurgical and Materials Transactions A. 
13 (1982) 2; S. 328 – 331 
Landgraf1978 Landgraf, E.: Control of Fatigue Resistance through 
Microstructure – Ferrous Alloys. Fatigue and 
Microstructure; Proceedings Materials Science Seminar, 
ASM (1978); S. 439 – 466  
184          Literaturverzeichnis 
 
Laue2004 Laue, S.; Bomas, H.; Hoffmann, F.; Mayr, P.: 
Untersuchungen zum Einfluss des Randschichtzustandes 
auf die Schwingfestigkeit einsatzgehärteter Proben aus 
dem Stahl 16MnCr5. HTM Z. Werkst. Wärmebeh. 
Fertigung 59 (2004) 4; S. 199 – 210 
Laukotka2007 Laukotka, E. M.: Referenzöle – Datensammlung. 
Abschlussbericht, Forschungsheft Nr. 660; 
Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V., Frankfurt a. 
M., 2007 
Lombardo2011 Lombardo, S.; Steinbacher, M.: Carbonitrieren von 
verzahnten Getriebebauteilen. Abschlussbericht; 
Forschungsheft Nr. 970; Forschungsvereinigung 
Antriebstechnik e. V., Frankfurt a. M., 2011  
Lübben1997 Lübben, T.; Hoffmann, F.; Mayr, P.; Volkmuth, J.: Maß- und 
Formänderungen infolge Wärmebehandlung – eine 
Systembetrachtung, AWT-ATTT-Tagung 
„Maßänderungen – Wärmebehandlung“; 1997; Belfort, 
S. 1 – 14 
Luty1973 Luty, W.: Vergleichende Untersuchung an carbonitrierten 
Einsatzstählen und dem Stahl 100Cr6 unter dem 
Gesichtspunkt ihrer Anwendung für Wälzlager. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 28 (1973) 4; S. 380 – 384 
Macherauch1973 Macherauch, E.; Wohlfahrt, H; Wolfstieg, U.: Zur 
zweckmäßigen Definition von Eigenspannungen. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 28 (1973) 3; S. 201 – 211 
Macherauch1983 Macherauch, E.: Eigenspannungen in gehärteten und 
einsatzgehärteten Stählen, AWT-Seminar Einsatzhärtung, 
Berlin (1983) 
Macherauch1985 Macherauch, E.; Wohlfahrt, H.: Eigenspannungen und 
Ermüdung. In: Munz: Ermüdungsverhalten metallischer 
Werkstoffe, DGM 1985; S. 237 – 283 
Macherauch2014 Macherauch, E.; Zoch, H.-W.: Praktikum in 
Werkstoffkunde – 95 ausführliche Versuche aus wichtigen 
Gebieten der Werkstofftechnik. Springer Verlag; 2014 
Malkin2007 Malkin, S.; Guo, C.: Thermal Analysis of Grinding. Annals 
of the CIRP 56 (2007) 2; S. 760 – 782 
Mallener1990 Mallener, H.: Maß- und Formänderungen beim 
Einsatzhärten. HTM Härterei-Techn. Mitt. 45 (1990) 1; 
S. 66 – 72 
Masumura2015 Masumura, T.; Nakada, N.; Tsuchiyama, T.; Takaki, S.; 
Koyanod T.; Adachie K.: The difference in thermal and 
mechanical stabilities of austenite between carbon- and 
nitrogen-added metastable austenitic stainless steels. Acta 
Materialia 84 (2015); S. 330 – 338 
Meinhardt1982 Meinhard, E.: Carbonitrieren – Warum und wie?. TZ für 
Metallbearbeitung 76 (1982) 10, S. 23 – 32 
Literaturverzeichnis          185 
 
MESYS2018 MESYS AG – Engineering Consulting Software: 
https://www.mesys.ch/?page_id=54 [01.03.2018] 
Milano1964 Milano, N. P. Factors Influencing. The Wear 
Characteristics of Carbonitrided Surfaces. Proceedings 
National Metal Congress; 1964; Philadelphia, USA 
Mittemeijer1988 Mittemeijer, E. J.; Cheng, L.; van der Schaaf, P. J.; 
Brakman, C. M.; Korevaar, B. M.: Analysis of 
Nonisothermal Transformation Kinetics: Tempering of iron-
carbon and iron-nitrogen Martensites. Metallurgical 
Transactions A 19 (1988) 4; S. 925 – 932 
Mohanty1995 Mohanty, O. N.: On the stabilization of retained austenite: 
mechanism and kinetics. Materials Science and 
Engineering B 32 (1995) 3; S. 267 – 278 
Molkeri2016 Molkeri, A.; Pahlevani, F.; Emmanuelawati, I.; Sahajwalla, 
V.: Thermal and mechanical stability of retained austenite 
in high carbon steel: An in-situ investigation. Materials 
Letters 163 (2016); S. 209 – 213 
Morgan1953 Morgan, E. R., Ko, T.: Thermal stabilization of austenite in 
iron-carbon-nickel alloys. Acta Metallurgica 1 (1953) 1; 
S. 36 – 48 
Motoyama1971 Motoyama, M. and Horisawa, H.: Residual Stress 
Measurements in Case-Hardened Steels. SAE Technical 
Paper 710281, 1971 
Munz1989 Munz, D.; Fett, T.: Mechanisches Verhalten keramischer 
Werkstoffe. In Werkstoff-Forschung und –Technik 8. 
Springer Verlag; 1989 
Murakami2012 Murakami, Y.: Material defects as the basis of fatigue 
design. International Journal of Fatigue 41 (2012) 2; 
S. 2 – 10 
Nadolski2008 Nadolski, D.: Bestimmung des Restaustenitgehaltes 
carbonitrierter Randschichten mit röntgenographischen 
und magnetinduktiven Messverfahren. Diplomarbeit; IWT-
Bremen; 2008 
Naito1984 Naito, T.; Ueda, H.; Kikuchi, M.: Fatigue Behavior of 
Carburized Steel with Internal Oxides and Nonmartensitic 
Microstructure Near the Surface. Metallurgical 
Transactions A 15 (1984) 7; S. 1431 – 1436 
Namiki1986 Namiki, K.; Isokawa, K.: Effects of Alloying Elements on the 
Rotating Bending Fatigue Properties of Carburized Steels. 
Transactions of the Iron and Steel Institute of Japan 26 
(1986) 7; S. 642 – 648 
Neuhauser1973 Neuhauser, H. J., Pitsch, W.: Zur Erniedrigung der 
Martensittemperatur durch inkohärente Teilchen im 
Austenit. Archiv für das Eisenhüttenwesen 44 (1973) 3; 
S. 235 – 240 
186          Literaturverzeichnis 
 
Neumann1994 Neumann, F.; Wyss, U.: Thermodynamische Grundlagen 
zur Prozesskontrolle beim Aufkohlen in Gasen. Härterei-
Techn. Mitt. 49 (1994) 3; S. 207 – 214 
Nishiyama1978 Nishiyama, Z.: Martensitic transformation. Academic 
Press, New York, 1978 
Pacheco1989 Pacheco, J. L.; and Krauss G. J.: Microstructure and High 
Bending Fatigue Strength in Carburized Steel Journal of 
Heat Treating 7 (1989) 2; S. 77 – 86 
Panhans1981 Panhans, M. A.; Fournelle, R. A.: High Cycle Fatigue 
Resistance Of AISI E9310 Carburized Steel with Two 
Different Levels of Surface Retained Austenite and Surface 
Residual Stress. Journal of Heat Treating 2 (1981) 1; 
S. 54 – 61  
Parrish1977 Parrish, G.: The Influence of Microstructure on the 
properties of Case-Carburized Components. Heat 
Treatments of Metals 4 (1977) 2; S. 45 – 54 
Parrish1985 Parrish, G.; Harper, G. S.: Production Gas Carburizing. 
Pergamon Press; Oxford; 1985 
Parrish1999 Parrish, G.: Carburizing: Microstructure and Properties. 
ASM International, Materials Park, 1999 
Petty1970 Petty, E. R.: Martensite: Fundamentals and Technology, 
London, 1970 
Prado1984 Prado, J. M.; Arques, J. L.: Influence of retained austenite 
on the fatigue endurance of carbonitrided steels. Journal of 
Materials Science 19 (1984) 9; S. 2980 – 2988  
Přenosil1966-1 Přenosil, B.: Mechanische Eigenschaften karbonitrierter 
Stähle 1. Biegefestigkeit und Schlagzähigkeit 
karbonitrierter Stähle mit hoher Kernfestigkeit. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 21 (1966) 3; S. 199 – 209 
Přenosil1966-2 Přenosil, B.: Mechanische Eigenschaften karbonitrierter 
Stähle 2. Die Dauerfestigkeit karbonitrierter Stähle – die 
Beziehung zwischen dem Restaustenitgehalt in 
karbonitrierten Schichten und der Dauerfestigkeit. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 21 (1966) 4; S. 271 – 285 
Primig2011 Primig, S.; Leitner, H.: Separation of overlapping retained 
austenite decomposition and cementite precipitation 
reactions during tempering of martensitic steel by means 
of thermal analysis. Thermochemica Acta 526 (2011) 
1 – 2; S. 111 – 117 
Przlęcka2002 Przlęcka, M.; Gęstwa, W.: Structure of Carburized Layers 
With High Wear Resistance. SAE Technical Papers (2002) 
Przlęcka2004 Przlęcka, M.; Gęstwa, W.; Totten, G. E.: Modelling of 
phase transformations and hardening of carbonitrided 
steels. Journal de Physique IV France 120 (2004); 
S. 129 – 136 
Literaturverzeichnis          187 
 
Qiao2016 Qiao, X.; Han, L.; Zhang, W.; Gu, J.: Thermal Stability of 
Retained Austenite in High-carbon Steels during Cryogenic 
and Tempering Treatments. ISIJ International 56 (2016) 1, 
S. 140 – 147 
Raedt2002 Raedt, J. W.: Grundlagen für das schmiermittelreduzierte 
Tribosystem bei der Kaltumformung des Einsatzstahls 
16MnCr5. Dissertation; RWTH Aachen; 2002 
Rajan2013 Rajan, K.; Joshi, V.; Ghosh, A.: Effect of Carbonitriding on 
Endurance Life of Ball Bearing Produced from SAE 52100 
Bearing Steels. Journal of Surface Engineered Materials 
and Advanced Technology 3 (2013) 3; S. 172 – 177 
Razim1968 Razim, C.: Über den Einfluß von Restaustenit auf das 
Festigkeitsverhalten einsatzgehärteter Probekörper bei 
schwingender Beanspruchung. HTM Härterei-Techn. Mitt. 
23 (1968) 1; S. 1 – 9 
Razim1981 Razim, C.: Some Facts and Considerations of Trend in 
Gear Steels for the Automotive Industry. Climax 
Molybdenum Company, Greenwich, 1981 
Razim1985 Razim, C.: Restaustenit- zum Kenntnisstand über Ursache 
und Auswirkungen bei einsatzgehärteten Stählen. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 40 (1985) 4; S. 150 – 165 
Reimers1981 Reimers, H.: Untersuchungen über den Einfluß des 
Restaustenitgehaltes auf die mechanischen Eigenschaften 
einsatzgehärteter Stähle. Dissertation, TH Aalen; 1981 
Réti2003 Réti, R.: Residual Stresses in Carburised, Carbonitrided 
and Case-hardened Components (Part 1). Heat Treatment 
of Metals (2003) 4; S. 83 – 96 
Richman1975 Richmann, R. H.; Landgraf, R. W.: Some Effects of 
Retained Austenite on the Fatigue of Carburized Steel. 
Metallurgical Transactions A 6 (1975) 5; S. 955 – 964 
Rösch2017 Rösch, S.: Thermochemische Verfahren zur 
wirtschaftlichen Oberflächenbehandlung von größeren 
Bauteilen. Dissertation; Universität Bremen; 2017 
Rösler2003 Rösler, J.; Harders, H.; Bäker, M.: Mechanisches 
Verhalten der Werkstoffe. 2., durchgesehene und 
erweiterte Auflage; Teubner Verlag; 2003 
Rose1966 Rose, A.: Eigenspannungen als Ergebnis von 
Wärmebehandlung und Umwandlungsverhalten, HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 21 (1966) 1; S. 1 – 5 
Rosenblatt1985 Rosenblatt, D.: Controlling Variables which Affect the 
Tempering of Carburized Gears. 4th International 
Congress on Heat Treatment of Materials IFHT; 1985 
Ruge2013 Ruge, J., Wohlfahrt, H.: Technologie der Werkstoffe – 
Herstellung, Verarbeitung, Einsatz. Springer Verlag; 2013 
188          Literaturverzeichnis 
 
Ryde2006 Ryde, L.: Application of EBSD to analysis of 
microstructures in commercial steels. Materials Science 
and Technology 22 (2006) 11; S. 1297 – 1306 
Sabelström1992 Sabelström, U.; Carlsson, S.; Kvarnström, T.; Wullimann, 
C.; Andersson, S.: Einfluß der Härtbarkeit auf die 
Formänderung und Aufkohlungsdauer bei der Herstellung 
von Getriebeteilen. HTM Härterei-Techn. Mitt. 47 (1992) 4; 
S. 239 – 244 
Saboury1992 Saboury, S.: Effect of the carburizing process parameters 
on distortion of AlSI4118 gears. Proceedings; First 
International Conference on Quenching & Control of 
Distortion; 1992; Chicago; S. 259 – 264 
Saddei2017-1 Saddei, P.; Schurer, S.; Güntner; C.: Alternative 
mehrphasige Randschichtgefüge beim Einsatzhärten zur 
Steigerung der Festigkeitseigenschaften von verzahnten 
Getriebebauteilen. Abschlussbericht; Forschungsheft Nr. 
1248; Forschungsvereinigung Antriebstechnik e. V.; 
Frankfurt a. M., 2017 
Saddei2017-2 Saddei, P.; Hüsemann, T.; Steinbacher, M.: Schleifbarkeit 
mehrphasiger, einsatzgehärteter Zahnräder mit erhöhtem 
Restaustenitgehalt. HTM J. Heat Treatm. Mat. 72 (2017) 5; 
S. 285 – 292 
Saddei2017-3 Saddei, P.: Metallografische Detailbetrachtung des 
Randschichtgefüges carbonitrierter Einsatzstähle infolge 
variierter Anlassbehandlungen. Proceedings in Fortschritte 
in der Metallographie 2017 – Bernthaler, T.; Schneider, G.. 
DGM; (2017); S. 137 – 143 
Saddei2018 Saddei, P.; Meier, P.: Detailed Metallographic Analysis of 
the Surface Layer Structure of Carbonitrided Case-
Hardening Steels after Varied Tempering Treatments. 
Pract. Metallogr. 55 (2018) 3; S. 147 – 157 
Schaaber1962 Schaaber, O.: Untersuchungen über die statische 
Biegeprüfung, HTM Härterei-Techn. Mitt. 17 (1962) 3; 
S. 172 – 177 
Schäfer1985 Schäfer, R.: Zum Verformungsverhalten metallischer 
Werkstoffe. Dissertation; Universität Karlsruhe; 1985 
Scholtes2000 Scholtes, B.; Baron, H.-U. et. Al.: Röntgenographische 
Ermittlung von Spannungen. Verfahrensbeschreibung der 
AWT e. V.; Arbeitsblatt 1, Fachausschuss 13; 2000 
Schreiber1976 Schreiber, R.: Untersuchungen zum 
Dauerschwingverhalten des kugelgestrahlten 
Einsatzstahls 16MnCr5 in verschiedenen 
Wärmebehandlungszuständen. Dissertation; Universität 
Karlsruhe; 1976 
Literaturverzeichnis          189 
 
Schreiber1978 Schreiber, R.; Wohlfahrt, H.; Macherauch, E.: Zum Einfluß 
der Kugelstrahlbehandlung auf das 
Biegewechselverhalten von einsatzgehärtetem 16MnCr5 
im angelassenen Zustand. Archiv für das 
Eisenhüttenwesen 49 (1978) 5; S. 265 – 269 
Schwendemann1983 Schwendemann, H.: Die thermische 
Restaustenitstabilisierung bei den Stählen 100Cr6 und 
X210Cr12. Dissertation; Universität Karlsruhe; 1983 
Scott1978 Scott, D.; Blackwell, J.: The Assessment of Ball Bearing 
Steels of Modified Chemical Composition. Wear 46 (1978); 
S. 273 – 279 
Senuma2002 Senuma, T.: Present status of and future prospects for 
precipitation research in the steel industry. ISIJ 
International 42 (2002); S. 1 – 12 
SEP1664 SEP 1664:2004-06: Ermittlung von Formeln durch multiple 
Regression zur Berechnung der Härtbarkeit im 
Stirnabschreckversuch aus der chemischen 
Zusammensetzung von Stählen. Beuth Verlag; 2004 
Shimizu1964 Shimizu, K.; Ko, T.; Nishiyama, Z.: Transmission Electron 
Microscope Observation of the Bainite of Carbon Steel. 
Journal of the Japan Institute of Metals 27 (19); 
S. 225 – 230 
Siepak1982 Siepak, J.: The Influence of Contact Stress on the Wear of 
Carburized Steel Case with High Content of Retained 
Austenite. Wear 80 (1982) 3; S. 301 – 305 
Skalecki2018 Skalecki, M. G.; Klümper-Westkamp, H.; Steinbacher, M.; 
Zoch, H.-W.: Legierungsfaktoren und Wirkfaktoren der 
Kohlenstoff- und Stickstoffaufnahme beim Carbonitrieren 
als Grundlage für Simulationen. HTM J. Heat. Treatm. Mat. 
73 (2018) 2; S. 80 – 96 
Sommer2015 Dr. Sommer Werkstofftechnik GmbH: StahlWissen 
NaviMat 15 XXL  
Spangenberg2004 Spangenberg, S.; Grosch, J.; Scholtes, B.: 
Untersuchungen zum Einfluss des Restaustenits auf die 
Schwingfestigkeit einsatzgehärteter Proben HTM Z. 
Werkst. Wärmebeh. Fertigung 59 (2004) 1; S. 12 – 17 
Speich1972 Speich, G. R.; Leslie, W. C.: Tempering of Steel. 
Metallurgical Transactions 3 (1972) 5; S. 1043 – 1054 
Steinbacher2015 Steinbacher, M.; Hoffmann, F.; Zoch, H.-W.; Lombardo, S.; 
Tobie, T.: Neue Randschichtgefüge carbonitrierter 
Bauteile und deren Festigkeitseigenschaften ‒ Teil 1: 
Untersuchungen werkstofftechnischer Eigenschaften. 
HTM J. Heat Treatm. Mat. 70 (2015) 5; S. 201 – 218 
Steinbacher2016 Steinbacher, M.: Einsatzbainitisieren. Abschlussbericht; 
IGF 17661 N; Arbeitsgemeinschaft Wärmebehandlung und 
Werkstofftechnik e. V.; 2016 
190          Literaturverzeichnis 
 
Steinbacher2017 Steinbacher, M.; Skalecki, M. G.; Saddei, P.; Böcker, M.; 
Zoch, H. W.: Advanced Multi-Phase Microstructure 
Investigation of Carbonitrided Samples. Materials 
Performance and Characterization 6 (2017) 4; 
S. 678 – 697 
Stephens1979 Stephens, R. I.; Brenner, P. H.; Mauritzson, G.; Tindall, G. 
W.: Constant and Variable Amplitude Fatigue Behavior of 
Eight Steels. Journal of Testing And Evaluation 7 (1979) 2; 
S. 68 – 81 
Stöberl2015 Stöberl, C.; Bomas, H.; Clausen, B.; Hoffmann, F.; Zoch, 
H.-W.: Untersuchungen zur Dauerfestigkeit carbonitrierter 
Proben aus den Einsatzstählen 18CrNiMo7-6 und 
20MnCr5. Mat.-wiss. U. Werkstofftech. 46 (2015) 5; 
S. 533 - 549 
Takaki2004 Takaki, S.; Fukunaga, K.; Syarif, J.; Tsuchiyama, T.: Effect 
of Grain Refinement on Thermal Stability of Metastable 
Austenitic Steel. Materials Transactions 45 (2004) 7; 
S. 2245 - 2251 
Tanaka1997 Tanaka, H.; Nagakura, S.; Nakamura, Y.; Hirotsu, Y.: 
Electron crystallography study of tempered iron-nitrogen 
martensite and structure refinement of precipitated a”-
Fe16N2. Acta Materialia 45 (1997) 4; S. 1401 - 1410 
Tu2008 Tu, M.-Y.; Hsu, C.-A.; Wang, W.-H.; Hsu, Y.-F.: 
Comparison of microstructure and mechanical behavior of 
lower bainite and tempered martensite in JIS SK5 steel. 
Materials Chemistry and Physics 107 (2008); S. 418 - 425 
van_Genderen1993 van Genderen, M. J.; Göttger, A.; Cernik, R. J.; Mittemeijer, 
E. J.: Early Stages of Decomposition in Iron-Carbon and 
Iron-Nitrogen Martensites. Metallurgical Transactions A 24 
(1993) 9; S. 1965 - 1973 
Varnai1977 Varnai, T. E.: Die Wirkung des Anlassens auf die 
Entstehung von Schleifrissen in einsatzgehärteten 
Bauteilen. HTM Härterei-Techn. Mitt. 32 (1977) 3; 
S. 113 - 116 
Vinokur1978 Vinokur, B. B.: Effect of retained austenite on the contact 
fatigue strength of carburized steel. Metal Science and 
Heat Treatment. Metal Science and Heat Treatment 20 
(1978) 11; S. 927 - 930 
Vogel1984 Vogel, W.: Verbesserung der Dauerhaltbarkeit von 
Bauteilen durch die thermochemische Verfahren 
Einsatzhärten, Nitrieren und Borieren. VDI-Berichte Nr. 
506 (1984) 
Vöhringer1983 Vöhringer, O.: Abbau von Eigenspannungen. In: 
Eigenspannungen: Entstehung-Messung-Berechnung, 
DGM 1983 
Literaturverzeichnis          191 
 
Wen2013 Wen, T.; Hu, X.; Song, Y.; Yan, D.; Rong, L.: Carbides and 
mechanical properties in a Fe-Cr-Ni-Mo high-strength steel 
with different V contents. Materials Science and 
Engineering A 588 (2013); S. 201 - 207  
Wicke1978 Wicke, W.; Berns, H.: Der Einfluß des 
Kernkohlenstoffgehaltes auf das Festigkeitsverhalten von 
einsatzgehärteten Feingußproben. HTM Härterei-Tech. 
Mitt. 33 (1978) 5; S. 281 - 286 
Wiegand1967-1 Wiegand, H.; Tolasch, G.: Über das Zusammenwirken 
einzelner Faktoren zur Steigerung der 
Biegewechselfestigkeit einsatzgehärteter Proben. HTM 
Härterei-Techn. Mitt. 22 (1967) 3; S. 213 - 220 
Wiegand1967-2 Wiegand, H.; Tolasch, G.: Dauerfestigkeitsverhalten 
einsatzgehärteter Proben. HTM Härterei-Techn. Mitt. 22 
(1967) 4; S. 330 - 338 
Wyss1978 Wyss, U.: Die wichtigsten Gesetzmäßigkeiten des 
Verzuges bei der Wärmebehandlung des Stahls. Die 
Wärmebehandlung der Bau- und Werkzeugstähle. BAZ-
Buchverlag; Basel; 1978 
Zhu1985 Zhu, D.; Wang, F.-X.; Cai, Q.-G.; Zheng, M.-X.; Cheng, Y.-
Q.: Effect of retained austenite on rolling element fatigue 
and its mechanism. Wear 105 (1985) 3; S. 223 - 234 
  

Anhang          193 
 
10 Anhang 
10.1 Allgemeines 
10.1.1 Anlieferungszustand Verzahnungstyp 1 
Abbildung 10-1 und Tabelle 10-1 geben einen kurzen Überblick über den verwendeten 
Werkstoff des Verzahnungstyps 1 (Schleifversuche sowie Untersuchungen zur Maß- 
und Formänderung) im Anlieferungszustand. Die Zahnräder lagen bei Anlieferung im 
ferritisch-perlitischen Zustand vor.  
  
Abbildung 10-1: Dokumentation des Ausgangsgefüges des Verzahnungstyps 1; 
schmelzenfremdes Material (siehe Tabelle 10-1) 
Tabelle 10-1: Chemische Zusammensetzung des schmelzenfremden Materials 
(Verzahnungstyp 1) und Vergleich mit dem Hauptwerkstoff für das Legierungssystem 
20MnCr5 
20
M
nC
r5
 
 C Si Mn P S Cr Mo Ni 
Verzahnungstyp 1 
MW 0,198 0,229 1,260 0,0150 0,027 1,250 0,074 0,141 
Hauptwerkstoff (Kapitel 6.1) 
MW 0,178 0,369 1,221 0,0037 0,0016 1,049 0,053 0,240 
 
 
 Al Cu N Co W V Ti Nb 
Verzahnungstyp 1 
MW 0,0240 0,153 0,014 0,0103 <0,01 0,0060 <0,001 nnw 
Hauptwerkstoff (Kapitel 6.1) 
MW 0,0175 0,061 0,010 0,0066 <0,01 0,0055 <0,001 0,022 
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10.1.2 Ergänzende Informationen zur Zwei-Scheiben-Prüfung 
In Abbildung 10-2 ist die Anordnung der Amslerproben sowie die Drehrichtung der 
verwendeten Probenkörper dargestellt. Die aufgekohlte und tiefgekühlte Gegenprobe 
weist einen Kohlenstoffgehalt von etwa 0,7 Ma.-% sowie eine Randhärte von knapp 
800 HV1 auf (Abbildung 10-3). 
  
Abbildung 10-2: CAD-Zeichnung und Einbaulage der verwendeten Amslerproben 
 
 
Abbildung 10-3: Kohlenstoff- und Härteverlauf der aufgekohlten und tiefgekühlten Gegenprobe 
für den Werkstoff: 18CrNiMo7-6
Wichtige Kennwerte des für die Zwei-Scheiben-Versuche verwendeten Schmierstoffs 
FVA2 sind in Tabelle 10-2 aufgeführt. 
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Tabelle 10-2: Kenndaten des für die Amslerversuche verwendeten Öls FVA 2 [Laukotka2007] 
 FVA 2 
Dichte (15 °C) in kg/m3 866 - 876 
Kinematische Viskosität (40 °C) in mm2/s 30 - 34 
Kinematische Viskosität (100 °C) in mm2/s 5 - 5,5 
Viskositätsindex ≥ 96 
ISO-VG 32 
Pourpoint in °C ≤ −12 
Flammpunkt (COC) in °C ≥ 215 
Neutralisationszahl in mg(KOH)/g ≤ −0,05 
Conradson-Koks in Ma.-% ≤ 0,05 
Aromatengehalt in Vol.-% ≤5 
Schwefelgehalt in Ma.-% ≤ 0,5 
Anteil polycyclischer Aromaten in Ma.-% < 3 
 
10.1.3 Rauheitsmessungen an Probenkörpern im Einbauzustand 
Tabelle 10-3: Rauheitskennwerte der geprüften Probenkörper; Messung im Prüfbereich 
 4PB ULB Amslerprobe 
Rmax in μm 2,0 2,8 5,4 
Ra in μm 0,2 0,2 0,3 
Rz in μm 1,2 2,3 2,3 
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10.2 Ergänzende Ergebnisse zur Variantencharakterisierung 
10.2.1 Vergleich der Einsatzhärtungstiefe 
 
Abbildung 10-4: Vergleich der CHD für alle untersuchten Wärmebehandlungsvarianten
Abbildung 10-5 zeigt einen Vergleich der im Rahmen der Arbeit eingestellten 
Einsatzhärtungstiefen. Für die Steigerung der Anlasstemperatur ist eine Abnahme der 
CHD zu erkennen. 
10.2.2 Vergleichende Darstellung der Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe 
in wärmebehandlungstechnisch verwandten Variantengruppen 
Nachfolgend sind die Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe wärmebehandlungstechnisch 
verwandter Varianten vergleichend dargestellt. 
 
Abbildung 10-5: Vergleich der Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe für Varianten mit einem 
Restaustenitgehalt von 50 Vol.-% über Variation des Wärmebehandlungsverfahrens mit der 
Referenzvariante für den Werkstoff 18CrNiMo7-6
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Abbildung 10-6: Vergleich der Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe für Varianten mit einem 
Restaustenitgehalt von 50 Vol.-% über Variation des Wärmebehandlungsverfahrens mit der 
Referenzvariante für den Werkstoff 20MnCr5
 
 
Abbildung 10-7: Vergleich der Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe für die carbonitrierten 
Varianten mit der Referenzvariante für den Werkstoff 18CrNiMo7-6
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Abbildung 10-8: Vergleich der Kohlenstoff- und Stickstoffverläufe für die carbonitrierten 
Varianten mit der Referenzvariante für den Werkstoff 20MnCr5
10.2.3 Vergleichende Darstellung der Kohlenstoff-, Stickstoff- und 
Härteverläufe in Variantengruppen mit variierter Anlasstemperatur 
Der Vergleich der Härteverläufe (Abbildung 10-9 bis Abbildung 10-11) nach variierter 
Anlassbehandlung für aufgekohlte und carbonitrierte Zustände zeigt wie bereits in 
Kapitel 6.3.1.1 eine Abnahme der maximalen Härte sowie der CHD mit zunehmender 
Anlasstemperatur. 
 
      
Abbildung 10-9: Härtevergleich der Varianten RA50GAKTN150/180/280 für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
 
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
1,2
0,0 0,3 0,6 0,9 1,2 1,5
C-
, N
-G
eh
al
t i
n 
M
a.
-%
Randabstand in mm
Referenz RA50GCNTN180
RA70GCNTN180 RA50GCNTN180CB+
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
200
400
600
800
0,0 1,0 2,0
C-
G
eh
al
t i
n 
%
H
är
te
 in
 H
V
1
Randabstand in mm
0,0
0,2
0,4
0,6
0,8
1,0
200
400
600
800
0,0 1,0 2,0
C-
G
eh
al
t i
n 
%
H
är
te
 in
 H
V
1
Randabstand in mm
Anhang          199 
 
 
      
Abbildung 10-10: Härtevergleich der Varianten RA50GCNTN150/180/280 für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
 
 
      
Abbildung 10-11: Härtevergleich der Varianten RA70GCNTN150/180/280 für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts)
10.2.4 Röntgenografische Vergleiche wärmebehandlungstechnisch 
verwandter Variantengruppen 
Nachfolgend werden die Restaustenitverläufe sowie die aus den Eigenspannungen im 
Martensit und Restaustenit berechneten Makroeigenspannungen für 
wärmebehandlungstechnisch verwandte Varianten dargestellt. 
Abbildung 10-12 zeigt den gegenüber der Referenzvariante deutlich gesteigerten 
Restaustenitgehalt für verschiedene thermochemische Wärmebehandlungsverfahren. 
Hinsichtlich der Eigenspannungen lassen sich tendenziell höhere 
Druckeigenspannungen für die (gas)carbonitrierte WB-Variante beobachten. 
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Abbildung 10-12: Vergleich der Restaustenitgehalte sowie der Makroeigenspannungen für 
eine Variation des thermochemischen Wärmebehandlungsverfahrens für die Werkstoffe 
18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); durchgezogen: RA-Gehalt / gepunktet: Makro-ES
Für eine Variation der Anlasstemperatur nach dem thermochemischen 
Wärmebehandlungsprozess zeigen sich die bereits zuvor gezeigte Umwandlung des 
Restaustenits für hohe Anlasstemperaturen (Abbildung 10-13 bis Abbildung 10-15). 
Während für die aufgekohlten Variante RA50GAKTN280 ein ausgeprägtes 
Druckeigenspannungsplateau von etwa −200 MPa beobachtet werden kann, ist für die 
carbonitrierten Varianten kein klarer Trend hinsichtlich der Eigenspannungen zu 
erkennen. Die Ausbildung von Zugeigenspannungen an der Bauteiloberfläche ist auf 
Randoxidationseffekte zurückzuführen. 
 
     
Abbildung 10-13: Vergleich der Restaustenitgehalte sowie der Makroeigenspannungen für 
eine Variation der Anlasstemperatur nach dem Aufkohlen (50 Vol.-% Restaustenit 
Ausgangsgehalte) für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
durchgezogen: RA-Gehalt / gepunktet: Makro-ES
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Abbildung 10-14: Vergleich der Restaustenitgehalte sowie der Makroeigenspannungen für 
eine Variation der Anlasstemperatur nach dem Carbonitrieren (50 Vol.-% Restaustenit 
Ausgangsgehalte) für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
durchgezogen: RA-Gehalt / gepunktet: Makro-ES
 
 
    
Abbildung 10-15: Vergleich der Restaustenitgehalte sowie der Makroeigenspannungen für 
eine Variation der Anlasstemperatur nach dem Carbonitrieren (70 Vol.-% Restaustenit 
Ausgangsgehalt) für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 20MnCr5 (rechts); 
durchgezogen: RA-Gehalt / gepunktet: Makro-ES
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Die Variante RA50GCNTN180CB+ (Abbildung 10-16) zeigt betragsmäßig geringere 
Makro-Eigenspannungen als die gasaufgekohlte Referenzvariante, welche teilweise 
leicht in den Zugbereich reichen. 
 
    
Abbildung 10-16: Vergleich der Restaustenitgehalte sowie der Makroeigenspannungen der 
Variante RA50GCNTN180CB+ mit der Referenzvariante für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 
(links) und 20MnCr5 (rechts); durchgezogen: RA-Gehalt / gepunktet: Makro-ES 
10.2.5 Simulative Betrachtung der Ausscheidungsgrenzen für den Werkstoff 
20MnCr5 auf Carbonitriertemperatur 
  
Abbildung 10-17: Isotherme Schnitte durch das Legierungssystems des Werkstoffs 20MnCr5; 
links: 940 °C / rechts: 850 °C 
Abbildung 10-17 zeigt die mittels Thermocalc bestimmten isothermen Schnitte bei 
850 °C beziehungsweise 940 °C für das Legierungssystem 20MnCr5. Es zeigt sich, 
dass für die carbonitrierten Varianten mit 70 Vol.-% Restaustenit sowie die 
aufgekohlten Varianten mit 50 Vol.-% Restaustenit bei einer Temperatur von 850 °C 
(Härtetemperatur) mit der Bildung von Zementit zu rechnen ist. Darüber hinaus liegen 
für die carbonitrierten Wärmebehandlungsvarianten Chromnitride vor. 
-300
-150
0
150
300
0
25
50
75
0 250 500
M
ak
ro
-E
S 
in
 M
Pa
Re
st
au
st
en
it
ge
ha
lt
 in
 %
Abstand von der Oberfläche in μm 
-300
-150
0
150
300
0
25
50
75
0 250 500
M
ak
ro
-E
S 
in
 M
Pa
Re
st
au
st
en
it
ge
ha
lt
 in
 %
Abstand von der Oberfläche in μm 
A
nh
an
g 
   
   
   
20
3 
 
10
.2
.6
 M
es
sw
er
te
 d
er
 r
ön
tg
en
og
ra
fis
ch
e 
A
us
sc
he
id
un
gs
m
es
su
ng
en
 
Ta
be
lle
 1
0-
4:
 Ü
be
rs
ic
ht
 d
er
 rö
nt
ge
no
gr
af
is
ch
 b
es
tim
m
te
n 
A
us
sc
he
id
un
gs
ge
ha
lte
 in
 V
ol
.-%
 (T
ei
l 1
/2
) 
V
ar
ia
nt
e 
B
er
ei
ch
 
Fe
3C
 
Fe
2-
3C
 
Fe
2N
 
Fe
3N
 
Fe
16
N
2 
C
r 2
N
 
C
rN
 
M
n 3
N
2 
∑C
 
∑N
 
∑(
C
+N
) 
REFERENZ 
(18CrNiMo7-6) 
50
 μ
m
 
0,
32
 
0,
94
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
1,
26
 
0,
00
 
1,
26
 
10
0 
μm
 
0,
55
 
1,
11
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
1,
66
 
0,
00
 
1,
66
 
20
0 
μm
 
0,
50
 
0,
78
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
1,
28
 
0,
00
 
1,
28
 
M
W
 
0,
45
 
0,
98
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
0,
00
 
1,
42
 
0,
00
 
1,
42
 
RA50GCNTN180 
(18CrNiMo7-6) 
50
 μ
m
 
0,
96
 
0,
81
 
0,
41
 
0,
51
 
0,
60
 
1,
32
 
0,
43
 
0,
24
 
1,
77
 
3,
52
 
5,
29
 
10
0 
μm
 
0,
67
 
1,
46
 
0,
62
 
0,
12
 
0,
59
 
0,
38
 
0,
49
 
0,
37
 
2,
13
 
2,
56
 
4,
69
 
20
0 
μm
 
1,
24
 
0,
47
 
0,
91
 
0,
48
 
0,
83
 
0,
60
 
0,
46
 
0,
55
 
1,
71
 
3,
82
 
5,
53
 
M
W
 
0,
90
 
1,
00
 
0,
59
 
0,
35
 
0,
64
 
0,
80
 
0,
46
 
0,
36
 
1,
90
 
3,
19
 
5,
10
 
RA50GCNTN280 
(18CrNIMo7-6) 
50
 μ
m
 
7,
74
 
0,
58
 
1,
29
 
0,
85
 
0,
76
 
0,
59
 
1,
23
 
0,
46
 
8,
32
 
5,
19
 
13
,5
1 
10
0 
μm
 
7,
40
 
0,
50
 
1,
17
 
1,
68
 
0,
47
 
0,
51
 
1,
52
 
0,
57
 
7,
89
 
5,
91
 
13
,8
1 
20
0 
μm
 
5,
38
 
0,
74
 
1,
55
 
1,
72
 
0,
71
 
0,
50
 
0,
75
 
0,
64
 
6,
13
 
5,
87
 
12
,0
0 
M
W
 
7,
13
 
0,
58
 
1,
29
 
1,
36
 
0,
64
 
0,
54
 
1,
25
 
0,
54
 
7,
71
 
5,
62
 
13
,3
3 
 
 
20
4 
   
   
   
A
nh
an
g 
 
Ta
be
lle
 1
0-
5:
 Ü
be
rs
ic
ht
 d
er
 rö
nt
ge
no
gr
af
is
ch
 b
es
tim
m
te
n 
A
us
sc
he
id
un
gs
ge
ha
lte
 in
 V
ol
.-%
 (T
ei
l 2
/2
) 
V
ar
ia
nt
e 
B
er
ei
ch
 
Fe
3C
 
Fe
2-
3C
 
Fe
2N
 
Fe
3N
 
Fe
16
N
2 
C
r 2
N
 
C
rN
 
M
n 3
N
2 
∑C
 
∑N
 
∑(
C
+N
) 
RA70GCNTN180 
(18CrNIMo7-6) 
50
 μ
m
 
0,
53
 
0,
65
 
0,
50
 
0,
60
 
2,
74
 
0,
36
 
1,
06
 
1,
47
 
1,
18
 
6,
73
 
7,
91
 
10
0 
μm
 
1,
39
 
1,
07
 
0,
50
 
1,
00
 
2,
03
 
0,
39
 
1,
39
 
0,
80
 
2,
46
 
6,
11
 
8,
57
 
20
0 
μm
 
1,
30
 
0,
85
 
0,
42
 
0,
78
 
2,
29
 
0,
35
 
0,
50
 
0,
42
 
2,
15
 
4,
76
 
6,
91
 
M
W
 
1,
03
 
0,
86
 
0,
48
 
0,
80
 
2,
37
 
0,
37
 
1,
08
 
0,
99
 
1,
89
 
6,
09
 
7,
97
 
RA50GCNTN180CB+ 
(18CrNiMo7-6) 
50
 μ
m
 
1,
68
 
1,
11
 
0,
70
 
0,
60
 
1,
50
 
0,
98
 
1,
35
 
0,
33
 
2,
79
 
5,
46
 
8,
24
 
10
0 
μm
 
1,
70
 
0,
59
 
0,
91
 
0,
74
 
1,
74
 
0,
50
 
1,
48
 
1,
51
 
2,
28
 
6,
88
 
9,
16
 
20
0 
μm
 
2,
05
 
0,
52
 
0,
91
 
0,
61
 
0,
42
 
0,
52
 
0,
47
 
0,
16
 
2,
56
 
3,
09
 
5,
65
 
M
W
 
1,
76
 
0,
78
 
0,
83
 
0,
66
 
1,
38
 
0,
70
 
1,
22
 
0,
77
 
2,
54
 
5,
55
 
8,
09
 
RA50GCNTN180CB+ 
(20MnCr5) 
50
 μ
m
 
0,
90
 
1,
30
 
1,
00
 
0,
70
 
0,
60
 
0,
20
 
2,
30
 
1,
50
 
2,
30
 
6,
30
 
8,
50
 
10
0 
μm
 
1,
10
 
1,
00
 
0,
90
 
0,
50
 
1,
00
 
0,
20
 
1,
60
 
1,
20
 
2,
40
 
5,
40
 
7,
50
 
20
0 
μm
 
1,
10
 
1,
00
 
0,
90
 
0,
40
 
0,
90
 
0,
20
 
1,
00
 
0,
90
 
2,
20
 
4,
30
 
6,
40
 
M
W
 
1,
02
 
1,
12
 
0,
94
 
0,
56
 
0,
82
 
0,
20
 
1,
76
 
1,
26
 
2,
14
 
5,
54
 
7,
68
 
 
Anhang          205 
 
 
Abbildung 10-18: Vergleich der röntgenografisch bestimmten Ausscheidungsgehalte 
10.2.7 Exemplarisches Ergebnis einer EDX-Analyse 
 
Abbildung 10-19: EDX-Analyse einer in Tabelle 6-26 sichtbaren Ausscheidung
Das in Abbildung 10-19 exemplarisch dargestellte Ergebnis der EDX-Analyse einer 
Ausscheidung zeigt stark ausgebildete Peaks für die Elemente Stickstoff, Chrom und 
Eisen. Dies wird darauf zurückgeführt, dass es sich bei der Ausscheidung um ein 
Chromnitrid handelt, und die umgebende Eisenmatrix aufgrund der geringen 
Ausscheidungsgröße mitgemessen wurde. 
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10.2.8 Tabellarische Gegenüberstellung der GDOS-Verläufe 
Tabelle 10-6: GDOS-Verläufe für verschiedene Wärmebehandlungsvarianten des Werkstoffs 
20MnCr5 
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10.3 Ergänzende Ergebnisse zur Variantenerprobung 
10.3.1 Prozentuale Restaustenitumwandlung durch den 
Reinigungsstrahlprozess 
Abbildung 10-20 zeigt die bereits aus Kapitel 6.4.6 bekannten Ergebnisse zur 
Restaustenitumwandlung durch einen Reinigungsstrahlprozess. Für die nachfolgend 
dargestellte Abbildung wurde die prozentuale (auf den Ausgangsgehalt bezogene) 
Restaustenitumwandlung berechnet. 
 
Abbildung 10-20: Vergleich der röntgenografisch bestimmten prozentualen 
Restaustenitumwandlung durch den Strahlprozess für die Werkstoffe 18CrNiMo7-6 (links) und 
20MnCr5 (rechts)
10.3.2 Auswertung zur Anzahl der Rissausgänge im Umlaufbiegeversuch 
Abbildung 10-21 zeigt die Anzahl der im REM ermittelten Rissausgänge für 
ausgewählte Wärmebehandlungsvarianten. Es wird deutlich, dass die Anzahl an 
Rissausgängen für carbonitrierte sowie hochrestaustenithaltige Zustände gegenüber 
der Referenzvariante abnimmt. 
In Abbildung 10-22 ist eine REM-Aufnahme einer solchen Probe mit mehreren 
Rissausgängen über den Umfang dargestellt. Darüber hinaus ist ein exemplarischer 
Einschluss (Aluminiumoxid) nahe der Probenoberfläche dargestellt, welcher 
Versagensursache einer weiteren geprüften Probe war. 
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Abbildung 10-21: Entwicklung der Anzahl an Rissausgängen im Umlaufbiegeversuch für den 
Werkstoff 18CrNiMo7-6
 
    
Abbildung 10-22: Exemplarisches REM-Bild einer Umlaufbiegeprobe mit mehreren 
Rissausgängen von der Oberfläche (links) beziehungsweise einem oberflächennahen 
AlO-Einschluss (rechts
10.3.3 Auswertung der Bruchdehnung im 4-Punkt-Biegeversuch 
In Abbildung 10-23 ist die unmittelbar vor dem Probenbruch vorliegende Dehnung der 
4-Punkt-Biegeproben für die untersuchten Wärmebehandlungsvarianten dargestellt. 
Es zeigen sich keine eindeutigen Tendenzen hinsichtlich der untersuchten 
Wärmebehandlungsvarianten. 
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Abbildung 10-23: Maximale Probendehnung vor dem Bruch für die 4-Punkt-Biegeprüfung
10.3.4 Bestimmung des E-Moduls und der 0,2 %-Dehngrenze anhand der 
σ-ε-Kurven 
In Abbildung 10-24 sind die Spannungs-Dehnungs-Kurven aus dem 4-Punkt-
Biegeversuch für ausgewählte WB-Varianten dargestellt. Es wird ersichtlich, dass für 
die hochrestaustenithaltigen Varianten eine Auswertung aufgrund des nichtlinearen 
Verlaufs der Kurve mit größeren Ungenauigkeiten behaftet ist. 
 
Abbildung 10-24: Unterschiedliche Ausbildung der Spannungs-Dehnungs-Kurve in 
Abhängigkeit der Wärmebehandlungsvariante für den Werkstoff 18CrNiMo7-6
10.3.5 Bruchbild im 4-Punkt-Biegeversuch 
In Abbildung 10-25 sind exemplarische 4-Punkt-Biegeproben nach Abschluss der 
Prüfung dargestellt. Während sich für den Großteil der Varianten ein duktiles Verhalten 
im Probenkern zeigte, wurde für die hochangelassenen Varianten RA50GAKTN280, 
RA50GCNTN280 und RA70GCNTN280 ein sprödes Bruchverhalten inklusive 
komplettem Durchbruch der Probe festgestellt. 
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Abbildung 10-25: Bruchbilder der 4-Punkt-Biegeproben; links: hochangelassene Varianten / 
rechts: restliche Varianten
10.3.6 Übersichtsaufnahme der ersten und letzten geschliffenen Lücke eines 
Zahnrads 
Abbildung 10-26 zeigt exemplarisch eine Übersichtsaufnahme eines 
Zahnradsegments nach dem Schleifprozess. Das Zahnrad wurde so getrennt, dass 
eine Flanke der ersten und letzten geschliffenen Lücke im gleichen Schliff und damit 
einhergehend bei exakt gleicher Ätzmittelkonzentration sowie Anätzdauer betrachtet 
werden konnte. Hierdurch können diese zwei möglichen Fehlerquellen 
ausgeschlossen werden und die in Kapitel 6.4.4 gezeigten Unterschiede der 
Randschichten sollten ausschließlich auf die an der jeweiligen Flanke variierten 
Schleifbedingungen zurückzuführen sein. 
 
Abbildung 10-26: Exemplarische Übersichtsaufnahme der untersuchten Schliffe zu den 
schleiftechnischen Untersuchungen für die Variante RA50GCNTN180CB+ (20MnCr5)
10.3.7 Vorversuche der Torsionsversuche 
Abbildung 10-27 zeigt Vorversuche zu den durchgeführten Torsionsversuchen. Es 
zeigt sich eine zunehmende Umwandlung von Restaustenit mit steigender Anzahl an 
Lastwechseln sowie mit größer werdender Spannungsamplitude. Um hinreichend 
große Effekte ohne das eventuelle Risiko eines ungewollten Bauteilversagens zu 
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erzielen, wurden die Hauptversuche bei einer Beanspruchung von 600 MPa 
durchgeführt. 
  
Abbildung 10-27: Änderung des Restaustenitgehalts sowie der Eigenspannungen im Martensit 
für eine Variation der Lastwechsel sowie der Spannungsamplitude in Vorversuchen zur 
Torsion für die Referenzvariante des Werkstoffs 18CrNiMo7-6
10.3.8 Entwicklung der Eigenspannungen im Martensit und Austenit 
während der mechanischen Restaustenitumwandlung (Torsion) 
 
Abbildung 10-28: Vergleichende Entwicklung der Eigenspannungen im Martensit und Austenit 
nach variabler Anzahl an Lastwechseln im Torsionsversuch für den Werkstoff 18CrNiMo7-6; 
Bauteiltiefe: 50 μm
10.3.9 Zeit-Temperatur-Kurven der durchgeführten Tiefkühlversuche 
Abbildung 10-29 zeigt die an Couponproben aufgenommenen Zeit-Temperatur-
Verläufe für die im Rahmen der Arbeit durchgeführten Tiefkühlversuche in flüssigem 
Stickstoff beziehungsweise einer Tiefkühlbox. Bedingt durch die unterschiedliche 
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Abkühltechnologie ergeben sich stark unterschiedliche Temperaturrampen im Inneren 
der Proben. 
Nach Abschluss des 24-stündigen Tiefkühlens wurden die Proben an ruhender Luft 
bei Raumtemperatur wiedererwärmt. 
 
 
Abbildung 10-29: Vergleich der Zeit-Temperatur-Kurven der durchgeführten Tiefkühlversuche
 
10.3.10 Entwicklung der Eigenspannungen im Martensit und Austenit 
während der thermischen Restaustenitumwandlung (Tiefkühlen) 
 
Abbildung 10-30: Vergleichende Entwicklung der Eigenspannungen im Martensit nach 
Tiefkühlen bei −60 °C beziehungsweise −196 °C; Bauteiltiefe: 50 μm
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Abbildung 10-31: Vergleichende Entwicklung der Eigenspannungen im Restaustenit nach 
Tiefkühlen bei −60 °C beziehungsweise −196 °C; Bauteiltiefe: 50 μm
10.3.11 Zeit-Temperatur-Programme der Dilatometer- und DSC-Versuche 
In Abbildung 10-32 sind die Zeit-Temperatur-Verläufe der Dilatometer- und DSC-
Versuche dargestellt. Vor den eigentlichen Versuchen wurden die Proben im 
Niederdruck entsprechend Kapitel 4.19 und 4.20 aufgekohlt beziehungsweise 
carbonitriert. 
 
Abbildung 10-32: Zeit-Temperatur-Programme für Konditionierung sowie Dilatometer und 
DSC-Versuch nach vorheriger thermochemischer Wärmebehandlung im Niederdruck
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10.4 Verwendete Gitterparameter 
10.4.1 EBSD (Bestimmung der Phasenzusammensetzung) 
Tabelle 10-9: Verwendete Gitterparameter für die EBSD-Untersuchungen 
Phase Ferrit Austenit Fe3C CrN Cr2N Mn3N2 
a in Å 2,87 3,65 5,09 4,14 4,78 2,966 
b in Å 2,87 3,65 6,748 4,14 4,78 2,966 
c in Å 2,87 3,65 4,523 4,14 4,44 12,243 
α in ° 90 90 90 90 90 90 
β in ° 90 90 90 90 90 90 
γ in ° 90 90 90 90 120 90 
Kristall-
system kubisch kubisch 
ortho-
rombisch kubisch trigonal 
tetra-
gonal 
Laue-Gruppe m ത͵ m m ത͵ m m m m m ത͵ m ത͵ m 4 / m m m 
 
10.4.2 XRD (Bestimmung des Ausscheidungsgehalts) 
Tabelle 10-10: Verwendete Gitterparameter für die XRD-Untersuchungen 
Phase Martensit Austenit Fe3C Fe2-3C Fe2N 
a in Å 2,8531 3,5873 5,0810 4,76 4,43 
b in Å 2,8531 3,5873 6,7445 4,76 5,52 
c in Å 2,9579 3,5873 4,6930 4,35 4,83 
α in ° 90 90 90 90 90 
β in ° 90 90 90 90 90 
γ in ° 90 90 90 120 90 
Kristallsystem tetragonal kubisch ortho-rombisch hexagonal 
ortho-
rombisch 
 
Phase Fe3N Fe16N2 CrN Cr2N Mn3N2 
a in Å 4,6640 5,71 4,1430 4,7510 2,99 
b in Å 4,6640 5,71 4,1430 4,7510 2,99 
c in Å 4,3676 6,29 4,1430 4,7300 12,5 
α in ° 90 90 90 90 90 
β in ° 90 90 90 90 90 
γ in ° 120 90 90 120 90 
Kristallsystem hexagonal tetragonal kubisch trigonal tetragonal 
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